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ii. RESUMEN 
Los aceros patinables, "low alloy steels" o "weathering steels" como se les denomina en la 
literatura sajona, describen una clase de aceros estructurales de baja aleación y alto límite 
elástico, que experimentan en atmósferas de baja agresividad (rural, urbana e industrial ligera) 
menor corrosión que el acero al carbono y además poseen superiores propiedades mecánicas, por 
lo que constituyen un material idóneo para sustituir al acero al carbono en estructuras de larga 
duración. 
De forma genérica, se pueden definir como aceros suaves, con un contenido en carbono inferior 
al 0,2 % en peso, a los que se han adicionado principalmente Cu, Cr, P y Ni como elementos 
aleantes en una cantidad global no superior al 3-5 % en peso. Inicialmente, aumentan el coste de 
la estructura en un 20 % con respecto al acero al carbono debido a su especial composición, sin 
embargo, poseen mayor resistencia a la corrosión y no necesitan ser pintados ni requieren 
operaciones de repintado de mantenimiento, siendo normalmente más rentables en ambientes de 
moderada agresividad que el acero al carbono pintado, después de 15 años en servicio. 
El comportamiento de los aceros patinables depende extraordinariamente de las características 
ambientales de la atmósfera donde son expuestos. En la literatura existe consenso en cuanto al 
uso de aceros patinables en ambientes rurales y urbanos, no ocurriendo lo mismo en ambientes 
industriales y marinos. Al menos, en estos dos últimos ambientes es necesario establecer, 
respectivamente,  un nivel crítico de SO2 y salinidad (Cl
-
) que no conviene superar para mantener 
las propiedades protectoras de la herrumbre frente a la corrosión atmosférica y que permitan en 
la práctica la utilización del acero patinable sin pintar. Sin embargo, estos niveles críticos (SO2 y 
Cl
-
) no están claramente definidos, limitando la aplicabilidad de los aceros patinables sin pintar. 
Ello ha dado lugar últimamente a la aparición de aceros patinables avanzados, incorporando 
níquel en su composición, de mayor resistencia a la corrosión atmosférica, especialmente en 
atmósferas marinas. Sin embargo, no se dispone de mucha información sobre la corrosión 
atmosférica de este tipo de material.  
El estudio que se presenta en esta Memoria, constituye la primera investigación en profundidad 
realizada en España sobre la corrosión atmosférica de aceros patinables convencionales y 
avanzados.  
Mediante la técnica de refusión por electroescoria, se fabricaron en las instalaciones del CENIM 
14 aceros modificando la composición con respecto a un acero al cobre (Fe – 0,29 % Cu), 
realizando combinaciones de los tres elementos aleantes, Cu, Cr y Ni, a las siguientes 
concentraciones nominales: 
 Cu: 0,3 % ; 0,5 % y 1,0 % Cu 
 Cr: 0 % y 0,5 % 
 Ni: 0 % ; 1,0 % ; 2,0 % y 3 %  
De todos ellos, 7 aceros van a centrar la investigación que se expone en la presente Tesis: 
Acero 1: 0,29 % Cu ; 0,12 % Ni y 0,08 % Cr (acero al cobre) 
Acero 4: 0,27 % Cu ; 0,92 % Ni y 0,07 % Cr (acero patinable avanzado) 
Acero 5: 0,27 % Cu ; 1,69 % Ni y 0,07 % Cr (acero patinable avanzado) 
Acero 6: 0,28 % Cu ; 2,83 % Ni y 0,08 % Cr (acero patinable avanzado) 
Acero 7: 0,26 % Cu ; 0,12 % Ni y 0,50 % Cr (acero patinable convencional) 
Acero 11: 0,54 % Cu ; 0,11 % Ni y 0,54 % Cr (acero patinable convencional) 
Acero 14: 0,50 % Cu ; 2.38 % Ni y 0,46 % Cr (acero patinable avanzado) 
En la investigación que se presenta en esta Memoria se acude a un número importante de 
técnicas experimentales: 
a. Ensayos naturales de un año de exposición en un amplio espectro de condiciones 
atmosféricas, desde las menos agresivas (atmósferas rural y urbana de El Pardo y Madrid 
respectivamente) a las atmósferas industriales de Avilés y Kopisty (República Checa), y a 
las atmósferas marinas moderadas de Cabo Vilano 30 y 75, con distinto grado de 




d), para así conocer el umbral de salinidad atmosférica 
donde pudiera utilizarse este tipo de aceros patinables. 
b. Ensayos acelerados cíclicos de humectación/secado, del tipo Cebelcor (en el CENIM) y 
tipo SAE J2334 (en la Universidad Old Dominion de Norfolk, Virginia, EEUU). 
c. Técnicas de caracterización de herrumbres, como difracción de rayos X (DRX), 
espectroscopía Mössbauer (EM) (en el Instituto de Química-Física Rocasolano (CSIC), 
espectroscopía Raman (ER) (en la Universidad de Antioquia, Medellín, Colombia), 
microscopía óptica con luz polarizada y microscopía electrónica de barrido (MEB). 
d. Técnicas electroquímicas, como potencial de corrosión a circuito abierto y su evolución 
con el tiempo y espectroscopía de impedancia electroquímica (EIE), esta última en la 
Universidad de Antioquia, Medellín, Colombia. 
Los resultados obtenidos en este trabajo de investigación indican que los aceros patinables 
avanzados, con níquel en su composición, exhiben una mayor resistencia a la corrosión en todas 
las atmósferas consideradas (rural, urbana, industriales y marinas) después de un año de 
exposición. La herrumbre sobre estos aceros presenta una coloración más oscura que sobre los 
aceros patinables convencionales, así como una textura más lisa y homogénea. Sin embargo, la 
naturaleza de los productos de corrosión que constituyen la herrumbre es prácticamente 
independiente, tanto de la composición de los aceros como de los ambientes de exposición en los 
que la herrumbre se generó. La herrumbre, desde el punto de vista volumétrico, está formada 
principalmente por lepidocrocita, goetita y magnetita/maghemita en muy baja concentración, 
estratificándose en dos subcapas con distinta actividad frente a la luz polarizada. La capa interna 
de la herrumbre es inactiva (no coloreada) y tiende a localizarse en ella la fase goetita, mientras 
que la capa externa es activa (coloreada) y es la fase lepidocrocita la que se localiza allí 
preferentemente. Por tanto, la naturaleza dual de la herrumbre no es una condición suficiente 
para justificar su capacidad protectora sobre aceros patinables, ya que aceros de menor 
resistencia a la corrosión atmosférica (aceros al carbono o aceros al cobre) también han generado 
herrumbres estratificadas. 
La mayor resistencia a la corrosión atmosférica de los aceros patinables avanzados, con níquel en 
su composición, se debe a que presentan una mayor proporción de goetita nanofásica o 
superparamagnética (con tamaño de partícula inferior a 15 nm) en la capa interna de la 
herrumbre, lo que incrementa la compacidad y ofrece un mayor efecto barrera. Esto hace que 
puedan llegar a utilizarse en atmósferas industriales con niveles de SO2 moderadamente 
superiores a 20 mg/(m
2
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1.1 Evolución histórica de los aceros patinables 
Los aceros patinables (también denominados autoprotectores) describen una clase de aceros 
estructurales de baja aleación que desarrollan una capa más tenaz, compacta y adherente de 
herrumbre (llamada también pátina), frente a la corrosión atmosférica en ambientes naturales de 
baja agresividad (rural, urbano e industrial ligero), que en el caso de los aceros al carbono no 
aleados [1].  
De forma genérica se pueden definir como aceros suaves con un contenido en carbono inferior al 
0,2 % en peso, a los que se han adicionado principalmente Cu, Cr, P y Ni como elementos 
aleantes en una cantidad global no superior al 3-5 % en peso [2]. Esta definición, sin embargo, 
no es estática y ha evolucionado a medida que se han desarrollado nuevas composiciones de 
aceros patinables con objeto de aumentar las propiedades mecánicas y/o superar condiciones 
atmosféricas cada vez más agresivas desde el punto de vista de la corrosión, especialmente para 
ambientes marinos. La American Society for Testing Materials (ASTM) ha estandarizado 
diferentes contenidos de aleantes para aceros patinables, pasando inicialmente del 1,5 % en peso 
total para el primer acero patinable normalizado A242 [3], hasta el 5 % para el último acero 
normalizado A709-HPS 100W [4], estando ya en el límite de contenido de aleantes para aceros 
de aleación intermedia.  
Quizá una definición más actual para los aceros patinables podría ser: ―conjunto de aceros 
estructurales de baja y mediana aleación con capacidad para generar herrumbres que disminuyan 
la corrosión atmosférica a niveles tolerables y que permitan su uso sin la necesidad de aplicar 
posteriormente recubrimientos de pintura‖. La norma ISO 9224 indica las velocidades medias de 
corrosión a largo plazo de los aceros patinables en función del tiempo de humectación (TDH) y 
contaminantes presentes en la atmósfera (SO2 y cloruros) [5]. De ella se puede estimar en 
8 µm/año y 5 µm/año los niveles tolerables máximos del promedio de la velocidad de corrosión 
para aceros patinables después de 10 y 20 años de exposición respectivamente, valores que 
representan los límites superiores máximos de velocidad de corrosión media de aceros patinables 
en una atmósfera de agresividad intermedia (C3). La Tabla 1 muestra las velocidades de 
corrosión medias que experimentan los aceros patinables durante 10 y 20 años de exposición en 









Tabla 1: Velocidades medias de corrosión de los aceros patinables expuestos en atmósferas de diferente agresividad [5] 
Metal 
Velocidad de corrosión media (rav, µm/año) durante los 10 primeros años 
C1 C2 C3 C4 C5 
Ac. al carbono rav ≤ 0,5 0,5 < rav ≤ 5 5 < rav ≤12 12 < rav ≤ 30 30 < rav ≤ 100 
Ac. patinable rav ≤ 0,1 0,1 < rav ≤ 2 2 < rav ≤ 8 8 < rav ≤ 15 15 < rav ≤ 80 
Metal 
Velocidad de corrosión del estado estacionario (rlin, µm/año) en la década que va desde 10 a 20 años 
C1 C2 C3 C4 C5 
Ac. al carbono rlin ≤ 0,1 0,1 < rlin ≤ 1,5 1,5 < rlin ≤ 6 6 < rlin ≤ 20 20 < rlin ≤ 90 







El nacimiento de los aceros patinables hay que situarlo en el desarrollo de los aceros con 
contenido en cobre, denominados aceros al cobre [6]. En 1910 Buck observó que unas chapas de 
acero con 0,07 % Cu, fabricadas por la US Steel, mostraban un mejor comportamiento que el 
acero al carbono sin alear en la atmósfera, por lo que decidió realizar el primer ensayo de 
corrosión atmosférica a gran escala de aceros al cobre [7, 8]. Para ello, expuso acero al carbono 
(< 0,02 % Cu) no aleado y acero aleado con cobre a diferentes concentraciones, 0,06-0,07 % Cu 
y 0,16-0,34 % Cu, en tres ambientes de distinta corrosividad: rural, industrial y marino. 
Concluyó que la presencia de cobre en estos aceros producía un aumento de la resistencia frente 
a la corrosión atmosférica de 1,5 a 2,0 veces superior respecto al acero al carbono. De ahí que en 
1911 US Steel empezase a comercializar chapas de acero con contenido en cobre. 
Posteriormente, en 1915 y tras un estudio más detallado, Buck [9] informó que la presencia de 
tan sólo 0,04 % de cobre en un acero al carbono mejoraba sensiblemente la resistencia a la 
corrosión atmosférica, y que para concentraciones superiores a 0,25% Cu la mejora era 
insignificante; concentraciones de 0,15 % Cu mostraban resultados semejantes a los de 
0,25 % Cu en la mayoría de las ocasiones. Larrabee y Coburn [10] en 1962 confirmaron los 
resultados de Buck, marcando como límite inferior un 0,05 % de cobre y un 0,20 % como límite 
superior. 
Una vez conocidas las prestaciones del acero al cobre, tres fueron las líneas que dieron origen a 
los aceros patinables y por ende a los aceros de baja aleación y alto límite elástico, conocidos 
bajo el acrónimo inglés, HSLA ―High Strength Low Alloy‖ [11]: 
1. En 1920 Byramji D. Saklatwalla se trasladó a Pittsburgh (USA) desde Inglaterra para 
investigar formas de incorporar vanadio en el acero al carbono. Al igual que Buck, 
realizó experimentos en campo y en 1926, en cooperación con US Steel, obtuvo una 
patente que cubría la adición de diferentes elementos aleantes al acero al carbono 
conteniendo cobre, de tal forma que mejoraban la resistencia a la corrosión atmosférica y 
superaban el límite elástico ofrecido por el acero al cobre, 220-250 MPa.  
2. Al mismo tiempo, Jerome Straus desarrolló en Pittsburgh una nueva composición de 
HSLA de la que años más tarde, en 1935, obtuvo la patente.  
3. Por último, US Steel desarrolló en la década comprendida entre 1920 y 1930 una nueva 





derechos de las patentes de Saklatwalla y Straus incorporando aquellas composiciones 
dentro de su línea de aceros HSLA. 
En 1933 US Steel lanzó al mercado el primer acero patinable comercial bajo el nombre 
USS Cor-Ten steel, cuyas siglas Cor-Ten derivan de las dos propiedades que lo diferencian por 
un lado del acero al carbono, resistencia a la corrosión atmosférica (Corrosion, Cor),  y por otro 
del acero al cobre, superiores propiedades mecánicas o límite elástico (Tensile, Ten) [12]. Se 
pretendía aumentar hasta un 30% las propiedades mecánicas de los aceros al carbono 
convencionales, de tal forma que para unas mismas exigencias mecánicas se redujese el espesor 
necesario, y por tanto, el peso del acero a emplear [13-15]. 
Las primeras versiones de los aceros USS Cor-Ten se basaron en sistemas Fe-Cu-Cr-P, a los que 
posteriormente se les fue adicionando Ni para mejorar la resistencia a la corrosión en ambientes 
marinos. Los aceros USS Cor-Ten presentaban dos especificaciones, A y B, cuya diferencia 
principal reside en la cantidad de fósforo presente en la composición. Se puede decir que el 
USS Cor-Ten A es el acero patinable de mayor contenido en fósforo (0,07-0,15 % en peso) y el 
USS Cor-Ten B el de menor contenido en fósforo (≤0,04 % en peso) [16]. Inicialmente la 
aplicación de estos aceros se centró en la fabricación de vagones de ferrocarril destinados al 
transporte de carbón, aumentando sustancialmente la vida en servicio de los mismos con respecto 
al acero al carbono debido a una mayor resistencia tanto al desgaste como a la corrosión 
atmosférica. 
La Tabla 2 presenta la evolución experimentada por los diferentes aceros patinables fabricados a 
lo largo de la historia, mostrando las composiciones más fieles a su época.  
La composición actual de los aceros USS Cor-Ten ha sufrido ligeras modificaciones, 
especialmente la especificación B con la adición de Ni (≤0,40 % Ni), no obstante todos ellos 
siguen siendo comercializados en la actualidad [17, 18]. 
En 1941 fue normalizado el primer acero patinable bajo la norma ASTM A242, acero que es 
ligeramente comparable al acero USS Cor-Ten A. La principal característica es su elevada 
resistencia a la corrosión atmosférica, aproximadamente 4 veces superior respecto al acero al 





como acero estructural se encuentra algo obsoleto, ya que durante el proceso de soldadura el 
fósforo es capaz de formar fosfuro de hierro (FeP3), que disminuye la soldabilidad y proporciona 
fragilidad al acero [19]. 












 50W   70W 100W 
 1933 1941 1968 1996 
C ≤0,12 0,10-0,19 <0,15 <0,20 ≤0,11 ≤0,08 
Si 0,25-0,75 0,15-0,30 - 0,15-0,50 0,30-0,50 0,15-0,35 
Mn 0,20-0,50 0,90-1,25 1,00 0,75-1,25 1,10-1,35 0,95-1,50 
P 0,07-0,15 ≤0,04 <0,10 <0,04 ≤0,02 ≤0,015 
S ≤0,05 ≤0,05 ≤0,030 ≤0,030 ≤0,006 ≤0,006 
Cr 0,30-1,25 0,40-0,65 - 0,40-070 0,45-0,70 0,40-0,65 
Cu 0,25-0,55 0,25-0,40 >0,20 0,20-0,40 0,25-0,40 0,90-1,20 
Ni ≤0,65 - - <0,50 0,25-0,40 0,65-0,90 
V - 0,02-0,10 - 0,01-0,10 0,04-0,08 0,04-0,08 
Mo - - - - 0,02-0,08 0,40-0,65 
σelastico 
(MPa) 
≥345 ≥345 ≥345 ≥345 ≥345 ≥485 ≥690 
En 1968 la norma ASTM A242 presentaba dos especificaciones, una de ellas con alto contenido 
en fósforo (< 0,15 %P) y otra de menor contenido en fósforo (< 0,04 %P). Finalmente esta 
última  fue reemplazada por el acero patinable normalizado bajo la norma ASTM A588 [20], 
acero que es someramente comparable al acero USS Cor-Ten B. Se trata de un acero con menor 
resistencia frente a la corrosión atmosférica debido a su inferior contenido en P, aunque, muestra 
superior soldabilidad. Inicialmente la norma ASTM A588 presentaba 10 composiciones o grados 
diferentes, aunque en su última edición se redujeron a  4: A, B, C y K, diferenciándose entre 
ellos en la resistencia a la tracción, resistencia a la energía absorbida en el ensayo de flexión por 
choque, o el grado de soldabilidad. A partir de 1960 la aplicación de los aceros patinables se 





Por último, en 1992, la U. S. Federal Highway Administration (FHWA), la American Iron and 
Steel Institute (AISI) y la U. S Navy empezaron a desarrollar nuevos aceros patinables con 
prestaciones superiores destinados a la fabricación de puentes, conocidos como aceros de altas 
prestaciones o High Performance Steel (HPS).  Básicamente, se plantearon tres objetivos para 
mejorar la calidad global y la fabricabilidad de los aceros usados en aquella época para la 
construcción de puentes en Estados Unidos [21]: 
1. Mejorar la soldabilidad, por lo que disminuyeron el contenido en carbono, fósforo y 
azufre. 
2. Mejorar las propiedades mecánicas, como tenacidad a la fractura y límite elástico, con lo 
que aumentaron el límite máximo de manganeso. 
3. Mantener la formación de herrumbre protectora que caracteriza a los aceros patinables.  
Esta investigación se materializó en 1997 con la construcción en Nebraska (USA) del primer 
puente de altas prestaciones, de acero HPS-70W [22]. 
1.2 Mecanismos de corrosión atmosférica del acero patinable 
1.2.1 Generalidades 
Los aceros patinables, al igual que los aceros al carbono, experimentan corrosión atmosférica 
generalizada, diferenciándose entre ellos en la capacidad protectora que ejerce la capa de 
herrumbre, una vez estabilizada, debido a la presencia de elementos aleantes.  
La corrosión atmosférica es un proceso discontinuo de corrosión electroquímica que se activa 
cada vez que el sustrato metálico se encuentra humedecido por una película de electrolito, cuyo 
espesor oscila desde unas monocapas moleculares de agua hasta 400-700 micrómetros [23]. 
Entender la corrosión electroquímica es comprender el funcionamiento de una pila 
electroquímica, donde la corriente es transportada por electrones e iones. Para que se produzca el 





a. Existencia sobre la superficie metálica de zonas diferenciadas que actúen unas de  ánodos 
y otras de cátodos. 
b. Existencia de unión eléctrica entre los ánodos y los cátodos. 
c. Presencia de un electrolito en contacto con las zonas anódicas y catódicas. 
d. Posibilidad de conducción iónica entre los ánodos y los cátodos. 
Las zonas anódicas son las regiones metálicas con menor potencial electroquímico (-)  y por 
tanto mayores presiones electrónicas, en tanto que las zonas catódicas son aquellas áreas 
metálicas que muestran mayor potencial electroquímico (+) y consecuentemente menores 
presiones electrónicas. Estas diferencias de potencial electroquímico son las responsables de que 
las regiones anódicas suministren electrones a las regiones catódicas a costa de alterar su estado 
de oxidación, manteniéndose el flujo de corriente mediante el movimiento iónico en el seno del 
electrolito. 
El acero, de la misma forma que cualquier otro material metálico, actúa como un polielectrodo 
donde están presentes zonas anódicas y catódicas. Estas regiones de diferente potencial 
electroquímico se generan debido a la presencia de heterogeneidades existentes en el metal 
(defectos, fases microestructurales, etc.), en el medio (gradientes de concentración, Tª, P, etc.) o 
en ambos [25].  
Por tanto, tenemos zonas anódicas y catódicas en el seno de un conductor metálico de primer 
orden como es el acero, lo que significa que de las condiciones enumeradas anteriormente para el 
establecimiento de una pila de corrosión, las únicas que pueden frenar el proceso corrosivo del 
acero son las relativas a la presencia del electrolito y su conductividad iónica. 
Suponiendo una atmósfera no contaminada, con una película de humedad estable y constante 
sobre el metal, las reacciones electroquímicas que producen la corrosión atmosférica de un acero, 
patinable o al carbono, establecen la siguiente secuencia [26]: 
i. Disolución anódica del hierro en la película de humedad condensada 
Fe  Fe2+
 





Esta reacción es compensada electrónicamente en el cátodo, a través de la aceptación de 
los electrones generados y la consiguiente reducción del oxígeno disuelto en la película 
de humedad 
½ O2 + H2O + 2e
-
 
 2 OH-     (2) 
ii. Migración en disolución de los iones ferrosos hacia el cátodo e hidroxilo hacia el ánodo, 
produciéndose su encuentro y la precipitación del hidróxido ferroso en ausencia de acidez 
Fe2+ + 2OH-
 
 Fe(OH)2  (productos primarios)   (3) 
iii. El hidróxido ferroso debido a su inestabilidad es posteriormente oxidado por el aire 
formándose óxido férrico hidratado, o más comúnmente, oxihidróxido férrico 
Fe(OH)2 + ½ O2  FeOOH + H2O (productos secundarios)  (4) 
Algunos autores admiten la posible existencia de las siguientes reacciones, en lugar de las 
enumeradas anteriormente en las etapas іі y ііі, sin embargo, el producto final es 
oxihidróxido férrico en ambos casos: 
Fe3+ + 3OH-
 
 Fe(OH)3    (5) 
 
Por otro lado, cuando la solución acuosa sobre la superficie metálica es neutra o 
ligeramente ácida, el Fe(OH)2 no puede formarse, sino que se forman distintos complejos 
acuosos de hidróxido de Fe (II) que son oxidados por el O2 disuelto en la capa acuosa, 













iv. Cuando el suministro de oxígeno es insuficiente tiene lugar la siguiente reacción 
incompleta de oxidación 
3 Fe(OH)2 + ½ O2  Fe3O4 + 3 H2O    (8) 
La corrosión atmosférica del acero, ya sea patinable o al carbono, puede resumirse de forma 
genérica mediante el siguiente equilibrio estequiométrico 
4 Fe + 3 O2 + 2 H2O  4 FeOOH    (9) 
1.2.2 Carácter protector de la herrumbre 
Con el fin de comprender el mecanismo de formación de las herrumbres protectoras en el caso de 
los aceros patinables, es importante tener en cuenta que la capa de herrumbre es realmente 
mucho más compleja de lo que se desprende de la ecuación anterior (9). Está compuesta de 
varios óxidos, hidróxidos y oxihidróxidos, que se presentan en la Tabla 3, cada uno de ellos con 
diferente conductividad electrónica y transporte de masa a su través.  Aquellos óxidos con la 
misma fórmula química se identifican por una letra griega, que representa la fase del óxido 
correspondiente, y aunque presentan la misma proporción atómica se ordenan en estructuras 
cristalinas diferentes que les confieren diferentes características químicas, eléctricas y 
magnéticas.  
Herrumbre es un término genérico que se utiliza para definir al conjunto de productos de 
corrosión que se forman sobre la superficie de substratos de hierro o acero debido a la humedad 
ambiental. De los 11 compuestos oxidados del hierro que se muestran en la Tabla 3 [27, 28], 5 de 
ellos, goetita, akaganeita, lepidocrocita, magnetita y maghemita, son claramente las fases más 
abundantes, cuyas proporciones relativas varían en función de la duración y del ambiente de 






Tabla 3: Productos de corrosión del hierro presentes comúnmente en la corrosión atmosférica del acero 
Oxihidróxidos Fórmula Óxidos Fórmula Hidróxidos Fórmula 
Goetita α-FeOOH Magnetita Fe3O4 Hidróxido 
ferroso 
Fe(OH)2 
Akaganeita β-FeOOH Maghemita γ-Fe2O3   
Lepidocrocita γ-FeOOH Hematita α-Fe2O3 
Hidróxido 
férrico Fe(OH)3 
Feroxihita δ’-FeOOH     
Ferrihidrita Fe5HO8 . 4H2O     
Cabría preguntarse, por tanto, acerca de las propiedades eléctricas de estas fases. Si alguna de 
ellas fuera aislante sería probablemente la fase mayoritaria que constituiría la herrumbre 
protectora formada sobre aceros patinables. La Tabla 4 resume las propiedades eléctricas de las 
fases cristalinas que mayoritariamente constituyen los productos de corrosión atmosféricos del 
hierro.  
Tabla 4: Propiedades eléctricas de las fases oxidadas de hierro mayoritarias en la atmósfera 
 
Producto de corrosión Gap Clasificación Conductividad 
Goetita, α-FeOOH 2,10 eV Semiconductor ~ 10-9 Ω-1cm-1 
Akaganeita, β-FeOOH 2,12 eV Semiconductor ~ 10-9 Ω-1cm-1 
Lepidocrocita, γ-FeOOH 2,06 eV Semiconductor ~ 10-9 Ω-1cm-1 
Magnetita, Fe3O4 0,10 eV Semiconductor ~ 102-103 Ω-1cm-1 
Maghemita, γ-Fe3O4 2,03 eV Semiconductor ~ 10-9 Ω-1cm-1 
Todas ellas son semiconductoras ya que muestran un gap, o separación entre los orbitales de la 
banda de valencia y la banda de conducción, inferior a 5 eV. La fase magnetita posee un gap 
muy bajo, 0,10 eV, y es considerada una fase metálica deficiente con vacantes en huecos 
octaédricos. Su elevada conductividad eléctrica le permite actuar como región catódica 





atmosférica del acero. Los restantes productos de corrosión muestran un gap muy similar, 
alrededor de 2,00 eV, y exhiben bajas conductividades eléctricas, por lo que a priori cualquier 
proporción de los mismos sería igualmente protectora a tenor de sus propiedades eléctricas. Ya 
que los productos de corrosión atmosférica que se forman sobre ambos aceros, al carbono no 
aleados y patinables, son los mismos, no cabe atribuir a sus propiedades eléctricas el origen de la 
formación de capas protectoras. 
1.2.2.1 Transformación de lepidocrocita en goetita 
La lepidocrocita (γ-FeOOH) se forma en los primeros estadios de la corrosión atmosférica del 
acero al carbono y conforme avanza el tiempo de exposición se transforma en goetita 
(α-FeOOH). La γ-FeOOH, inestable, es susceptible a su tranformación en α-FeOOH, magnetita 
(Fe3O4  y/o maghemita (γ-Fe2O3), las fases más estables de la herrumbre. 
A cortos tiempos de exposición (1-3 meses) no suelen ocurrir transformaciones significativas en 
las capas externas de herrumbre, sin embargo a tiempos mayores y en función del tipo de 
atmósfera ocurren cambios en la naturaleza de la herrumbre; las fases experimentan complejas 
transformaciones que modifican la composición de la herrumbre en todo su espesor. Las 
proporciones relativas de α-FeOOH y γ-FeOOH dependen del tipo de atmósfera y de la duración 
de la exposición [29, 30]. A tiempos prolongados de exposición la relación α/γ aumenta [31]. Lo 
mismo sucede conforme aumenta la contaminación por SO2 de la atmósfera; Misawa [32] 
observó que la presencia de SO2 disuelto en la película de humedad promovía la transformación 
de γ-FeOOH → α-FeOOH. 
La composición de la herrumbre es un indicativo de la velocidad de corrosión experimentada por 
los aceros patinables expuestos a la atmósfera, utilizándose el índice de capacidad protectora, 
denominado PAI (Protective Ability Index), para evaluar el grado de protección anticorrosiva o 
calidad de una herrumbre formada sobre aceros patinables. Se han propuesto diversos PAI 
basados en la relación entre las proporciones de fases no reactivas y reactivas en la herrumbre, 
teniendo en cuenta que la goetita es un constituyente protector, en tanto que la lepidocrocita no 
lo es y contribuye al proceso de corrosión atmosférica. Yamashita et al [33] llevaron a cabo un 





acero patinable expuesto a una atmósfera industrial. Observaron que la relación α/γ (% en masa 
de α-FeOOH / % en masa γ-FeOOH) aumentaba con el tiempo de exposición y que cuando la 
relación α/γ superaba un cierto valor, se presentaban velocidades más bajas de corrosión; por lo 
tanto, PAI podría utilizarse como un índice para evaluar la protectividad de las capas de 
herrumbre formadas sobre aceros patinables.  
Las observaciones de Kamimura et al [34] en atmósferas marinas fueron diferentes: la relación 
α/γ no aumentaba con el tiempo de exposición y no existía la correlación entre PAI y la 
velocidad de corrosión, como ocurría en las atmósferas rurales e industriales. En las atmósferas 
marinas además de γ-FeOOH y α-FeOOH, tenía lugar la formación de akaganeita (β-FeOOH), 
magnetita (Fe3O4  y/o maghemita (γ-Fe2O3), por lo que los investigadores definieron un nuevo 
índice PAI, α/γ*= porcentaje en masa de α-FeOOH/suma de los porcentajes en masa de γ-
FeOOH, β-FeOOH y Fe3O4. Comprobaron la buena correlación del nuevo índice α/γ* con la 
velocidad de corrosión y que cuando α/γ* superaba un cierto valor, correspondía a menores 
velocidades de corrosión del acero patinable. 
Recientemente Dillmann et al [35] definieron un nuevo índice, α*/γ* =suma de los porcentajes 
de masas de α-FeOOH y Fe3O4 / suma de los porcentajes de masas de γ-FeOOH y β-FeOOH. En 
su opinión, la fase Fe3O4 debería estar incluida en el numerador de la relación, ya que a pesar de 
ser una fase conductora debido a su relativa buena estabilidad podría considerarse protectora. 
1.2.2.2 La formación de goetita nanofásica 
Yamashita et al. [33] han identificado claramente mediante microscopía electrónica de 
transmisión a la fase cristalina goetita, con un tamaño de partícula inferior a 15 nm, como la 
responsable de la formación de herrumbre protectora (Figura 1). El carácter protector de la 
herrumbre es atribuido a la mayor compactación de las nanopartículas de goetita que actúan 
como barrera frente a los contaminantes y la humedad del ambiente. 
La identificación y cuantificación de las herrumbres protectoras ha sido también fruto del 
desarrollo y aplicación de la técnica espectroscópica Mössbauer al campo de los aceros 
patinables [28]. D. Cook mediante esta técnica ha sido capaz de estimar la composición de la 





Alrededor del 70 % de la goetita presente en la herrumbre protectora muestra un tamaño de 
partícula nanofásico inferior a los 15 nm [36]. Este valor es sensiblemente inferior respecto al 
tamaño de partícula de la misma fase sobre acero al carbono, 100-200 nm. 
Se han utilizado diferentes técnicas para cuantificar las diferentes fases presentes en las capas de 
productos de corrosión del hierro y acero, principalmente la difracción de rayos X (DRX) y la 
espectroscopía Mössbauer (EM). Sin embargo, DRX es incapaz de identificar muestras con 
tamaño de partícula inferior a 15 nm, con lo que gran parte del porcentaje de goetita nanofásica 
es omitido. Una herrumbre es considerada protectora si presenta un valor de PAI (α/γ , calculado 
mediante espectroscopía Mössbauer de 3,5 o bien 1,5-2,0 mediante DRX [37]. 
1.2.3 Mecanismos de formación de herrumbres protectoras 
Yamashita et al. [33] establecieron en 1994 el mecanismo de formación de herrumbres 
protectoras más aceptado actualmente por la comunidad científica. Para ello, estudiaron 
únicamente muestras de una composición de acero patinable con un contenido elevado en 
fósforo y cromo e intermedio en cobre y níquel (0,15 % P, 1,19 % Cr, 0,57 % Cu y 0,49 % Ni), 
expuestas durante 26 años a una atmósfera industrial.  
Observaron mediante microscopía óptica con luz polarizada la presencia de dos capas de 
productos de corrosión, una interna y otra externa, sobre la superficie de los aceros patinables. 
Utilizando la técnica de espectroscopía Raman identificaron como constituyentes mayoritarios a 
Figura 1: La presencia de goetita nanofásica (< 15 nm) responsable 





la fase lepidocrocita en la capa externa y a la fase goetita en la capa interna de productos de 
corrosión. Por microscopía electrónica de transmisión (TEM) lograron cuantificar el tamaño de 
partícula de la fase goetita situada en la capa interna, inferior a 10 nm, notablemente menor al 
tamaño de partícula habitual de esta misma fase sobre superficies de acero al carbono no aleado. 
Por último, detectaron mediante microsonda de rayos X (EPMA) la presencia de alrededor de un 
3 % en masa de Cr distribuido homogéneamente en la capa interna. 
Concluyeron que la fase goetita es el producto final o estable de corrosión. Debido a su tamaño 
nanoparticulado exhibe una gran capacidad protectora frente al ataque atmosférico en ambientes 
industriales después de varias décadas de exposición. 
La Figura 2 resume el modelo propuesto sobre las transformaciones que experimenta la 
herrumbre en su evolución hacia la formación de la fase protectora de goetita nanofásica. 
Postularon que la fase lepidocrocita se forma inicialmente sobre la superficie de acero 
humedecida. La porción interna de la misma puede entonces evolucionar a oxihidróxido férrico 
amorfo, vía disolución de γ-FeOOH, acelerada por la acidez de las películas de humedad que se 
forman en atmósferas industriales, y posterior precipitación de oxihidróxido férrico amorfo en 
las etapas de secado. Mediante DRX cuantificaron la proporción en masa de la fase goetita, 
lepidocrocita y de la sustancia remanente atribuida a sustancias amorfas. Durante los 10 primeros 
años de exposición, la fase lepidocrocita disminuye su concentración asociada a un incremento 
en la concentración de sustancias amorfas. 
Finalmente, la capa interna de sustancias amorfas se transforma lentamente, durante un período 
de al menos una década, en un agregado densamente empaquetado de nanopartículas de α-
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Este mecanismo se pudo establecer gracias a importantes investigaciones previas realizadas por 
Evans [38-41], Misawa [42] y Stratmann [43-45]. 
Modelo de Evans 
Evans [38-41] desarrolló un modelo electroquímico para explicar la influencia observada de las 
variaciones de la humectación de la capa de herrumbre en la corrosión atmosférica del hierro. Él 
proponía que en periodos de alto contenido en agua en la estructura porosa de la herrumbre, la 
disolución anódica del hierro  
Fe  Fe2+
 
+ 2e-     (1) 
estaba balanceada por la reducción catódica de los oxihidróxidos de Fe(III) en la capa de 
herrumbre 
Fe2+ + 8 FeOOH +2e-  3 Fe3O4 (inestable) + 4 H2O  (10) 
Posteriormente, después de un secado parcial de la estructura porosa, la magnetita era reoxidada 
por el oxígeno del aire, que ahora sí tenía libre acceso por difusión gaseosa, a través de los poros 
3 Fe3O4 + ¾ O2 + 9/2 H2O → 9 FeOOH    (11) 
En una nueva etapa de humectación, se iniciaba un nuevo ciclo de reducción de FeOOH y 
oxidación de Fe3O4. 
Este mecanismo descansa en la lepidocrocita, que supuestamente es la única fase reactiva en la 
capa de corrosión. 
Modelo de Misawa 
A principios de los 70 existía consenso en cuanto a los principales productos de corrosión 
formados sobre el acero suave y los aceros patinables en la corrosión atmosférica: α-FeOOH, γ-
FeOOH, Fe3O4 y materia amorfa no identificada por DRX. β-FeOOH se encontraba 
frecuentemente en las capas de herrumbre de los aceros expuestos a atmósferas marinas. Sin 









precipitación Oxihidróxido férrico 
FeOx(OH)7-2x 
de corrosión atmosférica no estaba completamente dilucidado. En particular, se desconocía la 
composición de la materia amorfa. 
Misawa et al [42] caracterizaron por DRX y espectroscopía infrarroja (IR) la materia amorfa 
como oxihidróxido férrico amorfo FeOx(OH)7-2x, formulando el siguiente mecanismo de 
corrosión atmosférica: 
a) La corrosión se inicia con la formación de γ-FeOOH en soluciones neutras o ligeramente 
ácidas. En una primera etapa, la oxidación por el oxígeno del aire de los iones ferrosos 
disueltos en la delgada película de humedad condensada o lluvia (ligeramente ácida) formada 
sobre el acero al carbono conduce a la precipitación de γ-FeOOH. Durante el secado se 
acelera la precipitación y cristalización de γ-FeOOH. 
 
b) El contenido en γ-FeOOH es mayor en las capas externas de la herrumbre que en las capas 
internas, que contienen grandes cantidades de oxihidróxido férrico amorfo y α-FeOOH. Esto 
sugiere que la γ-FeOOH se forma en la superficie del acero y se transforma en el 
oxihidróxido férrico amorfo y α-FeOOH. 
Se conoce que la lluvia disuelve durante su precipitación impurezas del aire (SO2, etc.) 
exhibiendo frecuentemente valores bajos de pH (por ejemplo 4). La película acuosa con 
bajos valores de pH disuelve la γ-FeOOH y conduce por secado a la precipitación de 
oxihidróxido férrico amorfo. El oxihidróxido férrico amorfo se transforma en α-FeOOH por 
desprotonación usando los iones OH- suministrados por el agua de lluvia 
Los ciclos de humectación/secado aceleran estos procesos de corrosión, especialmente la 
precipitación y la transformación con desprotonación y deshidratación. 
Oxidación y 
precipitación hidrólisis disolución 






Por tanto, del modelo propuesto por Misawa et al. [42] se puede extraer la siguiente 
conclusión: La herrumbre protectora se forma a partir de la evolución de una herrumbre 
inicialmente no protectora, a través de un conjunto de disoluciones y precipitaciones 
producidas por una secuencia repetitiva de etapas de humectación y secado. 
En cuanto a la termodinámica de formación de oxihidróxidos de hierro, al igual que cualquier 
otro material, está gobernada por los términos de entalpía (ΔH  y entropía (ΔS , reunidos en la 
energía libre de Gibbs (ΔG  y expresada mediante la siguiente relación, ΔG = ΔH – T ΔS, donde 
T es la temperatura absoluta [46]. Para tamaños de partículas groseros en condiciones 
ambientales, la fase goetita es el oxihidróxido férrico (FeOOH) más estable debido al valor más 
negativo de la energía libre de Gibbs (Tabla 5). 
Tabla 5: Datos termodinámicos de oxihidróxidos de hierro. Las entalpías de formación (ΔHf0) y las energías 










Goetita, α-FeOOH -561,5 ± 1,5 -237,9 ± 0,2 -490,06 ± 1,5 
Akaganeita, β-FeOOH -554,7 ± 1,9 -246,2 ± 3,3 -481,7 ± 1,9 
Lepidocrocita, γ-FeOOH -552,0 ± 1,6 -232,5 ± 0,2 -482,7 ± 3,1 
La estabilidad electroquímica de los oxihidróxidos de hierro, como la goetita y la lepidocrocita, 
fue estudiada por Stratmann y col. [43, 47]. Para ello, realizaron polarizaciones catódicas 
manteniendo constante el valor del pH = 6 y la [Fe2+] = 10-6 M. Encontraron que la lepidocrocita 
era la única fase que se reducía parcialmente a potenciales comprendidos entre 0 y -0,4 V vs 
EEH, en tanto que la goetita lo hacía a potenciales más negativos, del orden de -0,5 V vs EEH, 
mostrando mayor estabilidad electroquímica. 
Modelo de Stratmann 
La herrumbre inicialmente no protectora se forma automáticamente al establecerse el primer 
ciclo de humectación y secado sobre la superficie del acero patinable. Si la atmósfera continúa 
generando condiciones cíclicas de humectación y completo secado, los ciclos posteriores 





Etapa 1: Humectación de la superficie seca 
Conforme fue propuesto por Evans [38, 40] y Evans y Taylor [39] la pila de corrosión se inicia 
mediante la disolución anódica del hierro balanceada por la reducción catódica del Fe(III) en la 
capa de herrumbre: 
Fe  Fe2+
 
+ 2e-      (1) 
γ-FeOOH + H+ + e-  γ-Fe.OH.OH (Lepidocrocita reducida sobre los cristales de γ-FeOOH) (14) 
Durante esta etapa la reacción de reducción catódica del oxígeno es muy lenta comparada con la 
reacción anódica de disolución del hierro. La velocidad de disolución metálica es alta, pero la 
cantidad de hierro disuelto se restringe a la cantidad de lepidocrocita reducible en la capa de 
herrumbre [43]. 
La lepidocrocita reducida no ha sido observada experimentalmente, sin embargo se piensa que es 
una reacción de reducción muy rápida y reversible que ocurre por transformación en fase sólida, 
donde ambas fases comparten la misma estructura cristalina. Esto es así siempre y cuando la 
concentración de Fe(II) en la red sea inferior al 2-4 %, una vez superada esta proporción la 
magnetita comienza a formarse irreversiblemente como fase estable, o ligeramente oxidada a 
maghemita. 
Así pues, durante esta primera etapa de humectación, la capa de herrumbre es la responsable de 
la corrosión, y la disolución anódica está equilibrada por la reducción de lepidocrocita dentro de 
la capa de herrumbre.  
Etapa 2: Superficie húmeda 
Una vez se ha consumido la lepidocrocita, la reacción catódica es la reducción del oxígeno 
disuelto en el agua:  
Fe  Fe2+ + 2e-     (1) 
½ O2 + H2O + 2e





La velocidad de disolución metálica viene determinada por la densidad de corriente límite de 
difusión de la reacción de reducción de oxígeno en las superficies de los poros. Ya que los poros 
en la capa de herrumbre están rellenos de electrolito, la velocidad de corrosión es bastante lenta 
durante esta etapa, ya que la velocidad de difusión es más baja en el electrolito que en la fase 
gas. 
Muchos autores han observado una variación de corriente inversamente proporcional al espesor 
del electrolito. Este comportamiento se observa siempre que el espesor del electrolito sea mayor 
de 10 micrómetros. 
Estudios electroquímicos realizados por Stratmann y Müller [44] mostraron por primera vez que 
el oxígeno se reduce en la capa de herrumbre y no en la interfase metal/electrolito. Esto implica 
que la estructura electrónica de los óxidos tiene una extraordinaria influencia en la reducción del 
oxígeno y por tanto en la velocidad de corrosión. La velocidad de corrosión atmosférica viene 
determinada para películas delgadas por las propiedades electrónicas de la capa de herrumbre, y 
la velocidad de corrosión decrece inmediatamente cuando los óxidos son reoxidados [45]. 
Etapa 3: Secado de la superficie húmeda 
Durante el secado, la velocidad de reducción del oxígeno (limitada por la difusión) es muy rápida 
debido al adelgazamiento de la película de electrolito en la superficie interna de la capa de 
herrumbre. En consecuencia, la velocidad de corrosión es muy alta, siendo de nuevo la reacción 
catódica la reducción del oxígeno disuelto: 
Fe  Fe2+ + 2e-     (1) 
½ O2 + H2O + 2e
-  2 OH-     (2) 
Como consecuencia de la elevada velocidad de corrosión, esta etapa de secado parece dominar la 
corrosión metálica durante el ciclo completo de humectación/secado. Por tanto, es aquí donde los 





Además de estas dos reacciones, el oxígeno puede reoxidar la γ –FeOOH reducida (formada en 
la Etapa 1) y otras espécies ferrosas presentes, dando lugar a la formación de goetita y a la 
regeneración de lepidocrocita 
2 γ -Fe.OH.OH + ½ O2  2  γ -FeOOH + H2O   (15) 
Una vez que el oxígeno es consumido se paraliza completamente el proceso de corrosión. Es 
durante esta etapa final donde ocurren cambios de composición en la capa de herrumbre que 
implican una diferente intensidad en el proceso de corrosión del siguiente ciclo de 
humectación/secado. 
Resumiendo, inicialmente la velocidad de corrosión aumenta por la disminución del camino de 
difusión del oxígeno disuelto, y posteriormente disminuye, tanto por el bloqueo de sitios 
anódicos como por la reoxidación de la fase conductora γ -Fe.OH.OH a la fase no conductora 
γ-FeOOH. En la Figura 3 se expone un esquema ilustrativo del modelo en tres etapas de la 
corrosión atmosférica del hierro, según Stratmann [49]. 
2-Etapa húmeda 
O2 + Fe → Fe2+ 
Espesor del electrolito 







Fe3+ + Fe 
→ Fe2+ 
Consumo de O2 
3-Secado 1-Humectación 





Como se puede apreciar en este modelo descrito, el sistema capa de 
herrumbre/electrolito/ciclo húmedo-seco es bastante complejo y existen todavía algunas 
interrogantes por desvelar. 
Se ha afirmado que la formación de la herrumbre protectora pasa irremediablemente por la 
disolución de la herrumbre inicialmente no protectora. Por ello, sería muy útil conocer los 
mecanismos de disolución de los oxihidróxidos férricos. 
Básicamente existen tres reacciones químicas por las cuales los oxihidróxidos de Fe (III) pueden 
liberar iones Fe en soluciones acuosas [50]:  
1. Reacción de disolución. Mantiene constante el estado de oxidación generando cationes  
Fe (III). 
FeOOH + 3H+  ↔ 2H2O + Fe 3+ (disolución por protonación) (16) 
2. Reacción de reducción. Disminuye el estado de oxidación generando cationes Fe (II). 
FeOOH + 3H+ + e-  ↔ 2H2O + Fe 2+    (17) 
3. Reacción de complejación. Genera cationes Fe (III) o Fe (II), por lo que puede venir 
acompañada de un proceso de reducción. 
FeOOH + 3H+ + nL- ↔ [FeLn] 3-n + 2H2O   (18) 
Todas ellas son reacciones heterogéneas constituidas por una secuencia de etapas, donde la 
primera de ellas involucra la formación de un complejo superficial por adsorción rápida de 
protones, de donadores de electrones, de ligandos o bien de la combinación de algunos de ellos, 
en función del mecanismo de disolución mayoritario. Esto conduce a un debilitamiento por 
polarización del enlace Fe-O, favoreciendo la liberación del átomo de hierro, siendo 
normalmente esta etapa la determinante del proceso. 
El parámetro habitualmente utilizado para cuantificar la solubilidad de una sustancia que es 
escasamente soluble se denomina constante del producto de solubilidad, Kps, pudiéndose calcular 






Conocida la reacción de disolución 
FeOOH + H2O  ↔ 3 OH- + Fe 3+    (19) 
es factible calcular la variación de la energía libre de Gibbs de la reacción, ΔGr0, a partir de las 
energías libres de Gibbs de formación, ΔGf0, de los reactivos y productos [27] 
ΔGr0 = ΔGf0 Fe3+ + 3 ΔGf0 OH- –  ΔGf0 H2O – ΔGf0 FeOOH   (20) 
Puesto que la variación de la energía libre de Gibbs y la constante del producto de solubilidad 
están relacionadas mediante la siguiente expresión 
ΔGr0  = - RT ln Kps     (21) 
las Kps de los oxihidróxidos de hierro (III) pueden ser fácilmente obtenidas. Sin embargo, es 
necesario destacar que existe cierta discrepancia en los valores de Kps de FeOOH debido tanto al 
sistema de obtención como a la procedencia de los datos termodinámicos, ΔGf0 FeOOH. 
Las Kps de los oxihidróxidos de hierro (III) que forman parte de la herrumbre protectora, 
aparecen en la Tabla 6 y han sido calculadas utilizando los datos termodinámicos, ΔGf0 FeOOH, 
que se mostraron en la Tabla 5. 
Tabla 6: Kps de los oxihidróxidos de hierro (III) que forman parte de la herrumbre protectora, obtenidos a 




pH 7 pH 4 
Goetita, α-FeOOH 1,45 x 10-43 1,45 x 10-22 1,45 x 10-13 
Lepidocrocita, γ-FeOOH 2,83 x 10-42 2,83 x 10-21 2,83 x 10-12 
Considerando que nos encontramos en medios diluidos podemos utilizar concentraciones en 
lugar de actividades y estimar que Kps está relacionada con las concentraciones de reactivos y 





Kps = [OH-]3 [Fe 3+]     (22) 
Reorganizando la expresión anterior podemos obtener la variación de [Fe 3+] en función del pH 
Log [Fe 3+] = 42 + Log Kps – 3 pH    (23) 
Aunque la fase lepidocrocita es aproximadamente 20 veces más soluble que la fase goetita, los 
oxihidróxidos de hierro (III) muestran una solubilidad extremadamente pequeña en condiciones 
normales de neutralidad. 
Por tanto, aunque la solubilidad de los oxihidróxidos de hierro (III) aumenta con la disminución 
del pH, como atestigua la expresión (23) y los datos reflejados por la Tabla 6, no parece 
suficiente para generar una completa disolución de la fase lepidocrocita, confirmando 
posiblemente la necesidad de la reacción de reducción  para acelerar la disolución de la misma. 
1.3 Influencia de los elementos de aleación en las propiedades anticorrosivas 
de los aceros patinables 
La literatura científica ha acumulado un gran número de estudios acerca de la influencia que 
ejercen los diferentes elementos aleantes en la resistencia a la corrosión de los aceros patinables 
expuestos a la atmósfera. Probablemente, el más ambicioso e importante de ellos fue realizado en 
1961 por Larrabee y Coburn, al exponer 270 diferentes aleaciones de acero durante 15,5 años en 
4 ambientes: rural,  urbano, industrial y marino [10], trabajo que ayudó al nacimiento de la 
norma ASTM G101 [51]. 
Sin embargo, a pesar de tal volumen de información existen pocas conclusiones relevantes de 
carácter científico que hagan referencia al efecto directo de los elementos aleantes sobre la 
resistencia a la corrosión atmosférica de los aceros patinables. La información ha sido 
eminentemente empírica, deduciéndose que determinadas composiciones generaban menores 
pérdidas de masa por corrosión atmosférica con respecto al acero al carbono en determinados 
ambientes. Por tanto, la creación de nuevas composiciones de aceros patinables ha sido, y 
probablemente sigue siendo, una labor empírica basada en resultados de pérdida de masa del 





Dos son las razones esenciales que han impedido profundizar científicamente sobre el papel que 
ejercen los elementos aleantes en el comportamiento anticorrosivo de los aceros patinables: 
1. Los elementos aleantes presentan una proporción muy baja dentro de la composición del 
acero. Además, algunos de ellos son incluso más nobles que el Fe, con lo que 
termodinámicamente son menos ávidos a disolverse, estando enormemente diluidos 
dentro de los productos de corrosión, haciéndose muy difícil su detección. 
2.  La aplicación de la técnica espectroscópica Mössbauer al campo de la corrosión 
atmosférica es relativamente reciente, con lo que la total identificación y cuantificación 
de las diferentes fases presentes en la herrumbre no fue posible con anterioridad. 
1.3.1 Fósforo 
Los aceros patinables son primeramente aceros estructurales y como tales deben cumplir 
adecuadamente la función de sustentación mecánica, es decir, se les ha de exigir inicialmente un 
mínimo de propiedades mecánicas (límite elástico, resistencia a la tracción, tenacidad a la 
fractura, etc.). Su segunda característica es la de atenuar el consumo del mismo por corrosión 
atmosférica.  
El fósforo ejerce como elemento aleante un notable efecto sobre las propiedades mecánicas del 
acero, pudiendo actuar de forma beneficiosa o perjudicial en función del contenido del mismo en 
la aleación y el método de procesado. Es uno de las más potentes endurecedores de la ferrita por 
solución sólida, aumentando el límite elástico y la resistencia a la tracción en aproximadamente 
62 MPa con tan sólo un 0,17 % de fósforo [52, 53]. 
Sin embargo, muestra alta solubilidad y baja difusión en el acero a las temperaturas de los 
tratamientos térmicos, con lo que tiende a segregarse en los límites de grano de la austenita 
reduciendo severamente tanto la tenacidad a la fractura como la ductilidad, y por tanto, 
fragilizando al acero [54]. Un ejemplo habitual es la fragilización que experimentan los aceros de 
baja aleación por revenido cuando son tratados térmicamente durante su procesado.  
Se estima que una proporción superior al 0,1 % en fósforo puede promover una rotura frágil del 





disolución sólida del fósforo en la ferrita, pues disminuye la ductilidad, como por la formación 
de Fe3P. Éste, junto con la austenita y la cementita, forman un eutéctico ternario denominado 
esteadita, sumamente frágil, duro y con relativamente bajo punto de fusión (960 ºC), apareciendo 
en los límites de grano y transmitiendo fragilidad al acero [55]. 
Desde el punto de vista de la corrosión atmosférica, el fósforo mejora notablemente la resistencia 
de los aceros patinables, disminuyendo la pérdida de masa o pérdida de espesor promedio a 
medida que aumenta el contenido en fósforo en la composición del acero. Sin embargo, como 
hemos visto anteriormente, su límite superior está controlado por el efecto adverso que genera 
sobre las propiedades mecánicas del acero, de ahí que el fósforo no exceda el 0,1 % en la 
composición de aceros estructurales destinados a la exposición atmosférica. Por citar un ejemplo 
numérico del estudio realizado por Larrabee y Coburn, la adición de 0,1% P a un acero con una 
proporción de  0,5 % Cu, generó una disminución aproximada de 2,8 µm/año en la pérdida de 
espesor promedio del acero durante los 15,5 años que fue expuesto al ambiente industrial de 
Kearny, NJ. [16]. 
Misawa y col. [32] estudiaron en 1971 el efecto del fósforo en la formación de herrumbres 
naturales en campo, y simuladas en laboratorio. Por un lado, expusieron durante 43 meses acero 
al carbono y diferentes composiciones de acero patinable en dos atmósferas industriales, que 
presentaban contenidos de SO2 de 66 y 106 mg SO2/(m2d), respectivamente. Los aceros 
patinables presentaban una composición genérica de 0,13 % P, 0,4 % Cu y Ni, y 1 % Cr. 
Estudios de la herrumbre generada en dichos ambientes mediante espectroscopía de absorción 
infrarroja, informaron de la presencia de una fase de naturaleza amorfa δ-FeOOH (difícilmente 
identificable por DRX).  
Por otro lado, sintetizaron hidróxido de hierro (II) y procedieron a realizar su oxidación en una 
solución que contenía concentraciones conocidas de iones fosfato PO4-3, mediante un burbujeo 
de aire con un caudal de 1,1 L/min. Observaron que independientemente del valor del pH de la 
solución, el hidróxido de hierro (II  se oxidaba a la fase amorfa δ-FeOOH, a diferencia de lo que 
ocurría en ausencia de iones fosfato, donde su formación estaba favorecida en medios neutros o 
ligeramente ácidos, bien por una rápida oxidación al aire o bien por oxidación, previa 





patinable, mediante microscopía óptica con luz polarizada, habían informado de la existencia de 
una capa ópticamente inactiva que cubría completamente la superficie metálica. Esta capa estaba 
compuesta por algún tipo de óxido de hierro amorfo, tipo espinela. Misawa concluyó que la fase 
δ-FeOOH debía constituir la capa de óxido de hierro amorfo, atribuyendo su formación en los 
aceros de baja aleación a una oxidación catalizada por la presencia de iones PO4-3, concentrados 
principalmente sobre la superficie metálica.  
Kihira y col. [56] expusieron en 1990 una composición de acero patinable (0,1 % P, 0,26 % Cu, 
0,56 % Cr, 0,16 Ni) a un atmósfera urbana durante 19 años. La herrumbre generada durante este 
periodo de exposición presentó un espesor promedio de 6,8 µm/año con una resistencia de 
transferencia iónica de 74,8 kOhm, valores que indican unas buenas propiedades protectoras de 
la herrumbre. Observaron mediante microanálisis de rayos X un enriquecimiento de fósforo en la 
porción intermedia de la herrumbre. Además, lograron identificar, y atribuir a través de la técnica 
espectroscópica Raman, algunas bandas a fosfato de hierro, no especificando la estequiometría 
del mismo. Concluyeron que el fósforo debe convertirse en algún compuesto del tipo fosfato de 
hierro durante el proceso de formación de la herrumbre. 
Los grupos hidroxilo superficiales Fe – OH, pertenecientes a los oxhidróxidos de hierro 
(FeOOH), pueden actuar de forma anfótera en función del pH del medio, modificando la carga 
superficial mediante la adsorción de iones H+ a través de reacciones de protonación: 
Fe – OH + H+  ↔  Fe – OH2+     (24) 
o bien de iones OH-, por medio de una reacción de desprotonación: 
Fe – OH (+ OH-)  ↔  Fe – O- + H2O    (25) 
Por tanto, los aniones fosfato pueden generar mediante reacciones de intercambio de ligandos 
Fe – OH + H3PO4 ↔ FePO4H- + H3O+   (26) 
o 





superficies cargadas mucho más negativamente incluso en soluciones acidificadas por la 
reacción de corrosión, donde los óxidos de hierro habituales y las superficies de acero están 
cargadas positivamente [57]. 
Por último, mediante un microscopio óptico equipado con cámara de video, realizaron un 
seguimiento del proceso corrosivo experimentado por aceros patinables, con y sin 0,1 % P, 
inmersos en NaCl 0,5M. Una vez generada la coagulación de partículas de herrumbre coloidal en 
el seno de la solución, una cantidad considerable de las mismas migraron lentamente hacia la 
interfase del acero,  acumulando una capa de precipitado. No se observó lo mismo en ausencia de 
fósforo, donde la migración procedía sin dirección preferente, afirmando que la capa de fosfato 
debe posiblemente su formación a un proceso coloidal durante la etapa inicial de corrosión. 
Más tarde Balasubramaniam y col. [58-61] realizaron en el año 2000 un estudio en profundidad 
del efecto del fósforo en la composición de hierros antiguos, expuestos durante 
aproximadamente 950 y 1600 años respectivamente a las atmósferas de Dhar y Delhi, en la 
India, y que sorprendentemente no presentan un elevado grado de corrosión. Aunque este hierro 
posee una composición notablemente distinta a la de un acero patinable, puede ayudar a entender 
la participación del fósforo dentro de la herrumbre generada en la corrosión atmosférica. 
El proceso de fabricación del hierro fue realizado mediante reducción en fase sólida de minerales 
de hierro con elevado contenido en fósforo. La ausencia de CaO en la carga del horno generó una 
escoria de elevada acidez impidiendo la estabilización del fósforo en la misma como fosfato 
cálcico, quedando, por tanto, retenido en la matriz de hierro. Aunque presenta una 
microestructura heterogénea debido a la presencia de partículas de segundas fases como escoria 
retenida y óxido de hierro sin reducir, se estima que posee una composición promedio de 
aproximadamente 0,25 % P.  
La herrumbre edificada durante siglos de exposición fue analizada con diferentes técnicas 
espectroscópicas destacando los siguientes hallazgos: 
1. Identificación mediante DRX de fosfato de hierro hidratado de naturaleza cristalina y 





2. Confirmación mediante espectroscopía infrarroja por transformada de Fourier (FTIR) del 
fosfato de hierro hidratado identificado previamente por DRX, así como la presencia de 
α-FeOOH, γ-FeOOH, δ-FeOOH, Fe3O4 e iones PO4-3. Puesto que estos óxidos y 
oxihidróxidos fueron transparentes a los RX, se concluyó que poseían un tamaño 
nanofásico. 
3. Confirmación, mediante espectroscopía Mossbaüer, de la naturaleza amorfa de los 
oxihidróxidos de hierro, así como el conocimiento del estado de oxidación Fe3+ en el 
fosfato hidratado identificado por DRX y FTIR. 
El mecanismo propuesto es el siguiente: la presencia de partículas de segunda fase incrementa 
inicialmente la velocidad de corrosión del hierro. Ello, teóricamente, genera un aumento de la 
concentración de fósforo en la superficie metálica catalizando la formación de una capa continua 
de δ-FeOOH, de naturaleza amorfa, fase que como se ha comentado anteriormente es 
difícilmente identificable mediante DRX. Posteriormente, y a medida que la exposición continúa, 
sigue acumulándose fósforo, lo que origina tal enriquecimiento que produce la precipitación de 
fosfato insoluble (identificado por DRX). Este fosfato insoluble de naturaleza cristalina presenta 
muy baja porosidad y a él se atribuye el buen comportamiento frente a la corrosión atmosférica 
del hierro después de tantos siglos de exposición. 
1.3.2 Cobre 
Indiscutiblemente el cobre es el elemento aleante más relevante en la composición de un acero 
patinable, fue el primero en ser incorporado y desencadenó el nacimiento de los aceros 
patinables. 
Buck [9] reveló que alear acero al carbono con cobre mejoraba la resistencia a la corrosión 
atmosférica. En 1915 afirmó que la presencia de tan sólo 0,04 % de cobre en un acero al carbono 
mejoraba sensiblemente su comportamiento anticorrosivo en la atmósfera, y que concentraciones 
superiores a 0,25% apenas experimentaban mejoras. Más tarde, en 1962, como indica Albretch  
en una revisión realizada sobre aceros patinables [11], Larrabee y Coburn confirmaron los 
resultados de Buck, marcando como límite inferior  0,05 % de cobre y 0,20 % como límite 





evitando la formación de FeS [62]. Éste, a pH ácido, puede dar lugar a H2S, producto muy 
agresivo desde el punto de vista de la corrosión, a través de la siguiente reacción 
FeS + 2H+ ↔ Fe2+ + H2S     (28) 
La acidificación podría producirse por la propia hidrólisis del catión en los poros de la 
herrumbre. Sin embargo, la presencia de cobre produciría la formación de sulfuros de cobre, que 
son compuestos muy insolubles y requieren de un pH muy bajo para la generación de H2S [63].  
Esta teoría fue puesta en duda debido a que el Mn, que también forma parte de la composición de 
cualquier acero, tiene mayor afinidad termodinámica por el azufre que el cobre [64]. De hecho, 
el Mn es adicionado durante la fabricación del acero para evitar la formación de FeS que posee 
un bajo punto de fusión, 981ºC, y que podría llegar a fundir durante el procesado en caliente del 
acero. En su lugar se forma MnS, de mayor punto de fusión. Por tanto, las opiniones están 
divididas en cuanto a si el azufre y el cobre, presentes en el acero, reaccionan directamente 
formando sulfuro de cobre estable, o bien se forma previamente H2S por ataque ácido del FeS o 
MnS (28), que reacciona con cobre disuelto en el electrolito, formando finalmente sulfuro de 
cobre [65]. Estas conclusiones fueron obtenidas mediante ensayos de pérdida de masa de hierro 
puro y aleaciones Fe-S expuestos en ambientes urbanos e industriales. 
Diferentes investigadores han tratado de atribuir el efecto inhibidor del cobre a la modificación 
que éste genera en la estructura y propiedades de la herrumbre, asociando la disminución en la 
velocidad de corrosión a un aumento en la densidad de la herrumbre y por tanto, a un mayor 
efecto barrera. De acuerdo a Copson [66], el producto de corrosión del acero al carbono en una 
atmósfera industrial es sulfato básico de hierro, de estequiometria Fe2O3.Fe2(SO4)3.H2O. La 
adición de cobre genera un cambio en las características de la herrumbre favoreciendo la 
formación de complejos básicos e insolubles de cobre, (Cu[(OH)2Cu]x)SO4, con un máximo de 
x = 3 [67]. Estos actuarían taponando los poros de la herrumbre, con lo que aumentaría la 
resistencia a la corrosión. Vernon [68] identificó estos compuestos mediante DRX como 
producto de corrosión del cobre en atmósferas industriales, sin embargo, no ha sido identificado 





Misawa y col. [32] estudiaron el efecto del cobre de la misma forma que hicieron con el fósforo. 
Sintetizaron hidróxido de hierro (II) y procedieron a realizar su oxidación en una solución que 
contenía concentraciones conocidas de iones Cu+2, mediante un burbujeo de aire con un caudal 
de 1,1 L/min. Observaron que independientemente del valor del pH de la solución, el hidróxido 
de hierro (II  se oxidaba a la fase amorfa δ-FeOOH, a diferencia de lo que ocurría en ausencia de 
iones Cu+2, donde su formación estaba favorecida en medios neutros o ligeramente ácidos, bien 
por una rápida oxidación al aire o bien por oxidación, previa deshidratación del hidróxido de 
hierro (II). Misawa concluyó que la fase δ-FeOOH debía constituir una capa de herrumbre 
compacta y protectora de óxido de hierro amorfo, atribuyendo su formación en los aceros de baja 
aleación a una oxidación catalizada por la presencia de iones Cu+2, concentrados principalmente 
sobre la superficie metálica.  
Previamente Tomashov [69] había afirmado que el cobre, una vez concentrado en la superficie 
metálica del acero, era capaz de inducir pasividad anódica en el acero debido a su carácter 
catódico respecto al hierro. Para ello se apoyó en el hecho de que el efecto del cobre está 
presente desde las etapas iniciales de corrosión, cuando aún no es visible la capa de productos de 
corrosión sobre la superficie del acero. 
De Miranda [70], en 1974, haciendo uso del diagrama de Pourbaix para el sistema Cu-S-H2O a 
25 ºC, observó que los dominios de estabilidad termodinámica de sulfatos básicos de cobre, 
como antlerita, CuSO4.2Cu(OH)2 y brocantita, CuSO4.3Cu(OH)2, se sitúan a valores de potencial 
≥ 0,33 VSHE. Por tanto, la formación de sulfatos básicos de cobre en la herrumbre es factible 
solamente si el potencial de electrodo alcanza potenciales superiores a 0,33 VSHE. De Miranda 
afirma que la formación de estas fases debe presentar una cinética lenta.  
Suzuki y col. [71], en 1980, estudiaron el efecto del cobre sintetizando herrumbre artificial 
mediante precipitación interfacial entre dos disoluciones, una solución de NaOH y otra solución 
concentrada en FeCl3 y FeCl2, a la que adicionaban o no CuCl2. La herrumbre artificial mostraba 
un contenido en cobre de 2 a 5 %, bastante superior al de una herrumbre natural formada sobre 





1. La adición de cobre aumenta la cohesión mecánica de la herrumbre, es decir, aumenta las 
fuerzas de cohesión entre las partículas coloidales que finalmente forman la herrumbre. 
2. La presencia de cobre inhibe la formación de óxidos tipo espinela, magnetita, 
disminuyendo así la conductividad eléctrica de la capa de herrumbre. 
3. El cobre incrementa la capacidad tamponadora de la herrumbre, manteniendo al H2SO4 
concentrado en sus poros e inhibiendo así el ataque del acero. 
El mismo año Schwitter y col. [72] realizaron ensayos de corrosión acelerada aplicando una 
etapa húmeda con las siguientes características, 20 ppm de SO2 y 85 % HR, y otra de secado, 
42 ºC y 55 % HR. Ensayaron durante 9 semanas de exposición acero al carbono y diferentes 
aceros patinables. Además, modificaron el TDH de la etapa húmeda, obteniendo menores 
velocidades de corrosión cuanto menor fue el TDH (46 %), y realizaron el seguimiento del 
potencial, una vez finalizado el ensayo, en función del tiempo de inmersión en una solución de 
Na2SO4 0,1 M saturada en O2. Se produjo un descenso del potencial desde 200 mVSCE hasta 
-400 mVSCE en aproximadamente 3 horas, independientemente del contenido en Cu de la 
aleación. Sin embargo, la caída del potencial fue más abrupta para el acero al carbono no aleado, 
asociando esto a una mayor área activa. Comprobaron mediante curvas de polarización anódica 
que todas las aleaciones presentaban un comportamiento pasivable, si bien el pico de corriente 
fue notablemente mayor cuanto más rápido se había producido el descenso del potencial, lo que 
ocurría con el acero al carbono sin alear. Concluyeron que la pasividad es mantenida por un 
agente oxidante fácilmente reducible que debe estar presente en la herrumbre. Una vez agotado, 
el acero se vuelve activo al perder el estado pasivo.  
Por último, en 1987, Stratmann y col. trataron de establecer la conexión entre la influencia del 
cobre y los ciclos de humectación/secado [73]. Para ello fueron capaces de medir 
simultáneamente el consumo de oxígeno y la disolución de hierro en cada una de las etapas del 
proceso corrosivo, es decir, desde que la superficie se encuentra completamente humedecida 
hasta que seca de forma progresiva. El sistema de medida estaba formado por dos cámaras 
idénticas, una con la muestra a estudiar y otra como referencia, separadas por un medidor de 
presión diferencial que permitía cuantificar el consumo de oxígeno. La disolución de hierro fue 
medida realizando una magnetización de la muestra y asumiendo la existencia de dos únicas 





medida, las muestras de hierro puro y Fe-0,5 Cu fueron previamente corroídas durante 3-4 horas 
en una atmósfera húmeda de SO2 / O2. De esta forma se fijó cierta cantidad de SO2 en la capa de 
herrumbre como sulfato (1g SO2 m-2). 
Durante la etapa húmeda la lenta reducción de oxígeno es la etapa limitante del proceso 
corrosivo y no se aprecia ninguna diferencia entre el hierro puro y la aleación de Fe-0,5%Cu. 
Durante el período de secado la  película de electrolito se va haciendo extremadamente delgada 
aumentando la velocidad de difusión del oxígeno. Esta aceleración del transporte de oxígeno 
provocó un aumento de la velocidad de corrosión del hierro puro, sin embargo no produjo el 
mismo efecto en la aleación Fe-0,5 Cu. Justificaron este hecho mediante dos modelos 
hipotéticos: 
1. La adición de cobre disminuye la cinética de la reacción catódica, es decir, la reducción 
de oxígeno. La reacción global estaría bajo control cinético, con lo que la velocidad de 
corrosión no se vería afectada por el aumento del transporte de oxígeno durante el 
periodo de secado. El potencial de corrosión permanecería negativo durante el periodo de 
secado. Sin embargo, parece poco probable que el cobre metálico en la interfase metal-
óxido sea capaz de retrasar la reducción de oxígeno en la interfase; tendría más sentido si 
la reducción tuviera lugar en la capa de herrumbre. La incorporación de cobre en las fases 
de óxido podría cambiar la conductividad electrónica (Fe3O4 vs Fe2CuO4, el último 
aislante) y/o sus propiedades electro-catalíticas. 
2. El cobre cambia la cinética de la reacción anódica. Si durante la corrosión hay un 
enriquecimiento de cobre en la interfase metal-electrolito cambiará la cinética de la 
disolución metálica. El potencial de corrosión sufre un desplazamiento anódico hasta que 
se igualan las densidades de corriente anódica y catódica, es decir, se establece una 
pasivación anódica o formación de una película densa de productos de corrosión que 
bloquea la superficie  en una gran extensión. 
1.3.3 Cromo 
El efecto que ejerce el cromo en la corrosión atmosférica de los aceros patinables es 





iniciales de Larrabee y Coburn [10] en 1961, la adición de cromo al acero al carbono produce 
una mejora significativa en la resistencia a la corrosión atmosférica, sin embargo, es necesaria la 
presencia de al menos 0,1 % Cu para que su efecto sea más notorio. Así, la pérdida de masa de 
los aceros al cobre experimenta un descenso para concentraciones de cromo de hasta 1,25 %. 
Como fue comentado previamente, Yamashita et al. [33] establecieron en 1994 el mecanismo de 
formación de herrumbres protectoras más aceptado por la comunidad científica. Para ello 
estudiaron únicamente muestras de una composición de acero patinable (0,15 % P, 1,19 % Cr, 
0,57 % Cu y 0,49 % Ni), expuestas durante 26 años a una atmósfera industrial. Detectaron 
mediante EPMA la presencia de alrededor de un 3 % en masa de Cr distribuido 
homogéneamente en la capa interna de los productos de corrosión. Esta capa estaba compuesta 
esencialmente por fase goetita, cuyo tamaño de partícula, inferior a 10 nm, era notablemente 
menor al que habitualmente posee en herrumbres formadas sobre superficies de acero al carbono, 
100-200 nm [74, 75]. Esto permitía una compactación mayor de la herrumbre, con superior 
efecto barrera y mejor comportamiento anticorrosivo. 
Yamashita, Townsend et al., por medio de un trabajo de colaboración realizado en 1998 entre 
investigadores japoneses y estadounidenses [76], estudiaron la herrumbre formada sobre aceros 
patinables expuestos en 3 ambientes industriales, 2 de ellos en Japón, durante 26 y 29 años, y el 
último en USA, durante 15 años. Encontraron en todos ellos un enriquecimiento en Cr de la 
herrumbre interna, goetita, en contacto directo con la superficie de acero, aunque, el contenido en 
Cr de los aceros expuestos en Japón era aproximadamente el doble que el expuesto en USA. 
Justificaron la presencia de cromo debido a la diferencia de solubilidades de los iones Cr3+ y 
Fe2+. Dado que el ion Cr3+ presenta menor solubilidad, es factible que precipite como hidróxido 
en las etapas iniciales de la corrosión con mayor facilidad que el ion Fe2+, concentrándose sobre 
la superficie del acero y facilitando la nucleación de cristales de goetita sustituida en cromo. 
Además, informaron que la fase lepidocrocita podría solubilizar un máximo de cromo no 
superior al 3 % en masa. De esta forma la fase lepidocrocita podría contribuir tanto al 
enriquecimiento de Cr por exclusión lateral del mismo, como a la formación de goetita más 





Kimura et al. [77] en 2003 explicaron el efecto del Cr asociado al mecanismo de formación de la 
herrumbre. Inicialmente se establece una reacción de precipitación de Fe(OH)x a partir de iones 
disueltos en la etapa de humectación. Posteriormente se produce la formación de la capa de 
herrumbre mediante crecimiento de grano. Ambas etapas, precipitación y crecimiento de grano, 
fueron englobadas en una reacción cuya velocidad fue expresada mediante la siguiente ecuación: 
V=N exp( -ENucl KT   exp( -EGrowth KT      (29) 
donde N representa los lugares de reacción, ENucl la energía de activación de la precipitación, 
EGrowth la energía de activación del crecimiento de grano, K la constante de Boltzmann , y T la 
temperatura. 
La adición de Cr produce un aumento en el número de lugares de reacción favoreciendo la 
nucleación heterogénea en un mayor número de puntos. Además, la formación de unidades de 
Cr(O,OH)6 genera una distorsión en la estructura de la fase goetita con lo que disminuye el radio 
crítico. Concluyen que la nucleación ocurre en un mayor número de lugares, con lo que los 
granos cristalinos que finalmente se forman sobre aceros patinables presentan menores tamaños 
de partícula y una distribución más continua. 
Yamashita, Cook et al. estudiaron en 2002 el papel del Cr en la estructura cristalina de la fase 
goetita, con objeto de explicar el grado de compactación de la misma en la capa interna de la 
herrumbre, así como su selectividad catiónica. Para ello depositaron una película de Fe-5%Cr de 
100 nm de espesor sobre un monocristal de Si (100). La superficie de la aleación fue expuesta 
durante 720 Ks a una película de electrolito de 100 µm de espesor (0,1 kmol/m3 Na2SO4 y 0,005 
kmol/m3 H2SO4). De esta forma la velocidad de difusión del oxígeno en la capa de electrolito no 
estaba impedida cinéticamente y reflejaba el proceso de corrosión atmosférica. Mientras que la 
lepidocrocita fue la única fase cristalina detectada por DRX, la espectroscopía Mössbauer reveló 
la presencia de una gran cantidad de goetita superparamagnética, 88 % (71 % < 8 nm y 
17 % < 15 nm), y 12 % de lepidocrocita. Por tanto, la adición de una gran cantidad de Cr a los 
aceros patinables podría dar lugar a una rápida formación de goetita protectora, rica en Cr. 





contacto directo con la superficie de los aceros patinables, generaba una herrumbre que poseía 
mayor capacidad protectora y aceleraba la formación de goetita rica en Cr [78]. 
Mediante espectroscopía de estructura fina por absorción de rayos X (XAFS), y por comparación 
con herrumbres sintéticas de goetita enriquecidas con un 3 % en Cr, lograron apreciar que la 
estructura local alrededor del Cr3+ es diferente del entorno del Fe3+. El Cr3+ no estaba situado en 
los puntos de red del Fe3+ como elemento sustitucional. La unidad estructural del cristal de 
goetita es un octaedro de FeO3(OH)3, donde cada ion Fe3+ está rodeado por tres O2- y tres OH-. 
La estructura global consiste en dobles cadenas de octaedros alternadas con dobles cadenas 
vacías. Los resultados experimentales sugieren que el Cr3+ se puede encontrar enlazado a iones 
O2-, localizado en las dobles cadenas vacantes, sin mostrar ninguna geometría definida con los 
iones Cr3+ y Fe3+ más próximos. Significa que si el Cr3+ forma iones complejos, CrOx3-2x, con un 
número elevado de iones O2-, se podría dificultar la penetración de iones Cl- o SO42- al presentar 
carga negativa. Además, estos aniones complejos CrOx3-2x pueden llegar a romper las dobles 
cadenas vacantes por expansión, colapsando la estructura y causando la formación de cristales 
ultrafinos de goetita [79, 80].  
Kamimura y Stratmann estudiaron la influencia del cromo en las etapas iniciales de la corrosión 
atmosférica del acero [81]. Utilizaron como material de ensayo Fe y tres aleaciones Fe-Cr, 
siendo la concentración de Cr 1, 2 y 4,6 %. La superficie de estas aleaciones fue sometida a 20 
ciclos de humectación y secado, utilizando como electrolito Na2SO4 0,01 M con objeto de 
simular ambientes atmosféricos neutros en ausencia de cloruros. La etapa inicial húmeda 
consistió en la formación de una capa de electrolito de 500 µm de espesor sobre la superficie de 
las aleaciones. Posteriormente, la superficie era secada libremente a una HR del 88 % durante 14 
horas, para completar finalmente su secado a una HR del 40% durante 2 horas. Posteriores 
humectaciones de la superficie fueron realizadas con agua destilada siguiendo el mismo 
procedimiento. Siguieron simultáneamente la evolución del potencial de corrosión mediante 
Sonda Kelvin de Barrido, y la velocidad de corrosión mediante la técnica de consumo de 
oxígeno, durante cada uno de los 20 ciclos de humectación y secado. Apreciaron que la adición 
de Cr afectaba enormemente a la velocidad de corrosión del Fe durante la etapa de secado, ya 
que el consumo de oxígeno disminuyó notablemente en esta etapa, permaneciendo prácticamente 





Sin embargo, medidas realizadas mediante DRX no mostraron ninguna diferencia en cuanto a 
composición y cuantificación de los productos de corrosión sobre superficies de Fe y Fe-4,6Cr. 
Asimismo realizaron medidas mediante espectroscopía Raman, confirmando los resultados 
obtenidos anteriormente por DRX y observando un enriquecimiento de goetita en la capa interna 
de la herrumbre independientemente de la aleación.  
Observaron mediante EPMA y EDS un enriquecimiento de Cr en contacto directo con la 
superficie metálica de la aleación Fe-4,6Cr, mostrando una relación Cr/Fe máxima de 10-15 %, 
mientras que la capa externa de la herrumbre presentaba únicamente una relación del 1%. Por 
tanto, la presencia de Cr es, de nuevo, la única diferencia entre las herrumbres de Fe y los aceros 
que contienen Cr. 
Concluyeron que la presencia de Cr inhibe la reducción de la herrumbre durante la etapa 
húmeda, disminuyendo la formación de estados Fe2+ (Fe.OH.OH, lepidocrocita reducida) dentro 
de la estructura de la lepidocrocita. Significa que aunque el potencial de corrosión alcance 
valores inferiores a - 200 mVSHE durante la etapa húmeda, no se produce un fuerte aumento en la 
conductividad extrínseca de la herrumbre y ésta no se transforma en un gran cátodo. Así, 
disminuye la velocidad de reducción del oxígeno durante la etapa de secado al limitar la reacción 
de transferencia electrónica. Postularon finalmente que la principal influencia del cromo sobre el 
proceso de corrosión atmosférica es presumiblemente la inhibición de la reacción catódica. 
Sin embargo, el efecto positivo del cromo parece no observarse en ambientes de elevada 
salinidad, superior a 5 mg NaCl/m2d, más bien al contrario, actúa de forma perjudicial, 
acelerando la corrosión de los aceros patinables en ambientes costeros. La reacción de hidrólisis 
que origina el ion Cr3+ (30) promueve una fuerte disminución del pH en la superficie metálica, 
acelerando el proceso corrosivo [77] 
Cr3+ + 3 H2O ↔ Cr(OH)3 + 3 H+    (30) 
1.3.4 Níquel 
El níquel fue incorporado en la composición de los aceros patinables para minimizar la 





la capa superficial del acero, y principalmente para mejorar la resistencia a la corrosión 
atmosférica en ambientes marinos [82]. Aunque su presencia aumenta la resistencia a la 
corrosión atmosférica en ambientes industriales y marinos, es necesaria una mayor proporción de 
níquel para obtener resultados semejantes respecto a los aceros al cobre; después de 15,5 años de 
exposición en ambientes marinos e industriales, adiciones de 1% Ni producían similares 
aumentos en la resistencia a la corrosión atmosférica de acero al carbono que la adición de 
0,5 % Cu. Sin embargo, al igual que ocurría con el cromo, el efecto beneficioso del níquel se ve 
potenciado en gran medida por la presencia de pequeñas proporciones de cobre, 0,1 % [16]. De 
ahí que 1 % Ni junto con pequeños porcentajes de cobre generen aumentos notables en la 
resistencia a la corrosión atmosférica de los aceros patinables expuestos en ambientes marinos 
[10]. 
Chen et al., [83] estudiaron en 2007 la influencia que ejerce el níquel sobre la selectividad iónica 
de las herrumbres formadas en el laboratorio en ensayos de corrosión acelerada. La selectividad 
iónica puede ser definida de forma genérica como la libertad de movimiento de iones cargados 
positiva o negativamente a través de una herrumbre edificada sobre la superficie de un acero de 
baja aleación. Una herrumbre selectiva aniónica permite el paso de iones cargados 
negativamente a su través, pudiendo acceder éstos a la interfase metal/herrumbre y restringen el 
movimiento de iones cargados positivamente. De forma contraria, una herrumbre selectiva 
catiónica permite el flujo de iones cargados positivamente, entorpeciendo el desplazamiento de 
iones cargados negativamente a su través.  
Chen et al., [83] ensayaron tres aceros, un acero al carbono suave no aleado, y dos aceros aleados 
con 1 % y 4 %  de Ni respectivamente. Simularon ambientes marinos mediante la contaminación 
de la superficie con una solución de 0,3 % NaCl, mantenida durante 12 horas a 25 ºC y 60 % HR. 
Posteriormente realizaron el proceso de contaminación durante 100 ciclos, lavando o no la 
superficie con agua destilada. Apreciaron mediante MEB que la herrumbre formada sobre los 
aceros aleados con Ni presentaba dos capas. La capa externa era porosa mientras que la capa 
interna mostraba elevada compacidad, cuya densidad aumentaba con la proporción de Ni en el 
acero. Por otro lado, la herrumbre formada sobre acero suave era completamente porosa y no 






Realizaron perfiles de composición en sección transversal por medio de EDAX a los diferentes 
aceros ensayados. El níquel se encontraba homogéneamente distribuido en toda la herrumbre 
sobre los aceros aleados con 4 % Ni, y solamente existía una pequeña cantidad de Cl en la capa 
interna de la herrumbre. Concluyeron que la herrumbre mostraba una cierta selectividad 
catiónica puesto que impedía el paso de especies anionicas agresivas, como el Cl-, a su través. 
Por el contrario, los aceros que contenían 1 % Ni mostraban abundante Cl- en la capa interna de 
la herrumbre, por lo que presentaban selectividad aniónica. De igual forma, el acero suave 
presentaba una herrumbre selectiva aniónica, puesto que el Cl- estaba prácticamente distribuido 
por toda la herrumbre y enriquecido de forma notable cerca de la interfase metal/herrumbre.  
Concluyeron que el Ni produce un cambio en la selectividad iónica de la capa de herrumbre, 
disminuyendo el comportamiento aniónico de la misma hasta transformarlo a catiónico cuando el 
contenido de Ni supera el  4%. 
Kimura et al., [84] obtuvieron en 2005 conclusiones semejantes al exponer un acero con alto 
contenido en Ni (3 %) y 0,4 % Cu, a un ambiente costero durante 9 años. Encontraron mediante 
EPMA que el Ni se encontraba distribuido en ambas capas de la herrumbre, siendo la 
concentración mucho mayor en la capa interna. El catión Na+ se encontraba localizado en la capa 
interna mientras que el anión Cl- estaba concentrado predominantemente en la capa externa. 
Obtuvieron mediante ensayos por pérdida de masa que el acero con un 3 % Ni  presentaba una 
penetración media 20 veces inferior a la de un acero patinable convencional. 
Realizaron un seguimiento in situ de la evolución de la herrumbre mediante radiación sincrotrón, 
simulando una exposición atmosférica aplicando ciclos de humectación y secado con agua de 
mar diluida. Encontraron que el Ni2+ ocupa huecos octaédricos dentro de la estructura de la 
magnetita (Fe3O4), sustituyendo parcialmente a iones Fe2+ y estabilizando la fase Fe2NiO4 en la 
herrumbre. Inicialmente se forman nuevas unidades de (Fe, Ni) O6 que alteran la morfología de 
la herrumbre, precipitando Fe2NiO4, lo que proporciona mayores lugares para la nucleación de la 
nanoestructura de Fe(O,OH)6, formando una herrumbre densamente empaquetada por granos 
finos. Además, también se ven modificadas las propiedades de intercambio iónico de la 
herrumbre. Cuando la herrumbre se humedece en condiciones de elevada salinidad y progresa la 





trata de un fenómeno semejante a la corrosión por picaduras que experimentan los aceros 
inoxidables. 
2Fe2+ + 3 H2O + ½ O2  2 FeOOH + 4H+    (31) 
Los grupos hidroxilo (-OH) existentes en la herrumbre (FeOOH) cambian a – OH2+, cargándose 
positivamente, por lo que los iones Cl- pueden aproximarse fácilmente a la interfase 
metal/herrumbre. Sin embargo, en el caso del acero con elevado contenido en Ni, se forma 
Fe2NiO4 en la capa interna, incrementando la carga negativa en la superficie de la herrumbre con 
respecto a una formada únicamente por FeOOH. La incorporación de iones divalentes, Ni2+, 
dentro de la capa interna de la herrumbre produce un descenso en el punto isoeléctrico de la 
misma de (10,3 a 5,8), ya que se encuentran sobre lugares con carga efectiva negativa comparado 
con los iones trivalentes [85, 86]. Por tanto, favorecen el cambio hacia una selectividad catiónica 
de la herrumbre interna donde ésta acumula Na+ en lugar de Cl-, formándose FeOO-Na+, que 
impide un descenso del pH en la interfase metal/herrumbre. En conclusión, los iones cloruro son 
expulsados de la interfase metal/herrumbre, protegiendo al acero durante un mayor periodo de 
tiempo en ambientes de elevada salinidad. 
Por otro lado, Nishimura et al. analizaron el diagrama binario de Pourbaix Fe-Ni. Observaron 
que la fase NiFe2O4 se forma en un gran rango de potencial desde pH 7 a 14, con lo que elimina 
la corrosión del Fe puro en medios básicos y aumenta el rango de estabilidad de la región pasiva 





2. OBJETIVOS PERSEGUIDOS EN ESTA INVESTIGACIÓN
  
 




Numerosos países han llevado a cabo estudios de corrosión atmosférica de aceros patinables. En 
España, a pesar de su gran tradición en la investigación sobre corrosión atmosférica, hasta ahora 
no se habían realizado estudios con este importante material. 
Ningún acero patinable es capaz de edificar una herrumbre protectora frente a la corrosión 
atmosférica en ambientes con niveles elevados de humedad y escasa exposición a la luz solar, es 
decir, sometido a humectaciones sin un posterior y completo secado. Asimismo, existen 
determinados niveles críticos de contaminación medioambiental que limitan el uso de los 
actuales aceros patinables comerciales, lo que abre el camino de la investigación al desarrollo de 
nuevas composiciones de aceros patinables. Así, en las atmósferas marinas se desaconseja la 
aplicación de los aceros patinables convencionales para velocidades de depósito de Cl- superiores 
a 3 mg/m2d [88]. Tampoco son apropiados en atmósferas industriales con una concentración 
volumétrica de SO2 superior a 86 mg/m2d [89]. En la literatura se pueden encontrar también 
niveles críticos de contaminación diferentes a los citados anteriormente, formulados por distintos 
organismos e instituciones [90]. Es evidente que semejantes ambientes imponen serias 
limitaciones a los aceros patinables comerciales, no solamente en la etapa de selección del 
material sino lo que es aún peor, en la etapa de mantenimiento en aquellos casos en los que por 
desconocimiento fueron aplicados, pudiendo desembocar en el colapso de la estructura de la que 
forman parte. 
Previamente a la realización de la tesis doctoral, se expusieron durante tres años en una de las 
terrazas del CENIM (atmósfera urbana)  probetas de acero al carbono y de dos aceros patinables 
comerciales, con el fin de conocer la velocidad de corrosión atmosférica de estos materiales [91]. 
En la Tabla 7 se expone la composición química de los distintos aceros y en la Figura 4 los 
resultados de corrosión frente al tiempo de exposición. 
Por un lado, se observa que los aceros patinables ofrecen una mayor resistencia a la corrosión 
atmosférica con respecto al acero al carbono ya desde el primer año de exposición. Por otro lado, 
no parece influir en la velocidad de corrosión atmosférica un aumento en la concentración de 
Cr (de 0,35 a 0,65 %). Por tanto, resultaba de interés conocer el efecto del cromo en la velocidad 
de corrosión en un espectro más amplio de condiciones atmosféricas. 




Tabla 7: Composición química de los aceros ensayados 
Aceros Tipo 
Composición química (% en peso) 
C Si Mn P S Cr Ni Cu 
A patinable 0,12 0,38 0,40 0,089 <0,005 0,65 0,16 0,33 
B patinable 0,13 0,33 1,12 0,021 0,010 0,35 0,18 0,39 








Es conocido que una de las limitaciones más importantes en la utilización de los aceros 
patinables en la atmósfera lo constituye su empleo en atmósferas marinas, donde los aceros 
patinables convencionales no forman la pátina protectora que caracteriza a este tipo de aceros. 
Ello ha dado lugar últimamente a la aparición de aceros patinables avanzados, incorporando 
níquel en su composición, de mayor resistencia a la corrosión atmosférica en atmósferas marinas. 
Sin embargo, no se dispone de mucha información sobre la corrosión atmosférica de este tipo de 
material. Interesaba, por tanto, conocer el comportamiento en la atmósfera de este tipo de aceros 
patinables con distintos contenidos en níquel (1-3 %) en atmósferas marinas de carácter 
Figura 4: Velocidad de corrosión de distintos aceros (Tabla 7) en función del tiempo de exposición 



























moderado, con distinto grado de salinidad, para así conocer el umbral de salinidad atmosférica 
donde pudiera utilizarse este tipo de aceros patinables. 
Sobre estas bases se diseñó un estudio experimental fabricándose en el CENIM 14 aceros (ver 
Tabla 10 en página 60). A partir de un acero al cobre de referencia (Acero 1) se modificó su 
composición en cuanto a los contenidos en Cu, Cr y Ni. Un mayor contenido en cromo y cobre 
dio lugar a los Aceros 7 y 11, en tanto que los Aceros 4, 5 y 6 se reservaron para estudiar el 
efecto del níquel. Por último, se consideró el Acero 14 con altos contenidos en los tres elementos 
aleantes. Estos siete aceros centrarán la investigación que se expone en la presente Tesis. 
No se quiso desaprovechar esta oportunidad para llevar a cabo la investigación en un amplio 
espectro de condiciones atmosféricas, desde las menos agresivas (atmósferas rural y urbana de El 
Pardo y Madrid respectivamente), a las atmósferas industriales de Avilés y Kopisty (República 
Checa), y a las marinas de Cabo Vilano, para conocer en profundidad la aplicabilidad de estos 
materiales en función de las condiciones ambientales de la atmósfera. 
En la investigación que se presenta en esta Memoria se acude a un número importante de 
técnicas experimentales: 
a. Ensayos naturales de exposición atmosférica y ensayos acelerados cíclicos de 
humectación/secado, del tipo Cebelcor y tipo SAE J2334 (en la Universidad Old 
Dominion de Norfolk, Virginia, EEUU). 
b. Técnicas de caracterización de herrumbres, como difracción de rayos X (DRX), 
espectroscopía Mössbauer (EM) (en el Instituto de Química-Física Rocasolano (CSIC)), 
espectroscopía Raman (ER) (en la Universidad de Antioquia, Medellín, Colombia), 
microscopía óptica con luz polarizada y microscopía electrónica de barrido (MEB). 
c. Técnicas electroquímicas, como potencial de corrosión a circuito abierto y su evolución 
con el tiempo y, espectroscopía de impedancia electroquímica (EIE), esta última en la 












3.1 Fabricación de nuevas composiciones de aceros patinables 
Como ha sido comentado con anterioridad, los aceros patinables comerciales se diferencian del 
acero al carbono debido a la adición de una serie de elementos aleantes cuya composición típica 
es aproximadamente 0,2-0,4 % Cu, 0,4-0,7 % Cr y < 0,5 % Ni.   
En la investigación que se expone en esta Memoria, se han fabricado 14 aleaciones de acero 
patinable, incluyendo el acero al cobre, mediante la técnica de refusión por electroescoria o ESR 
(Electroslag Remelting), utilizando el horno existente en las instalaciones del CENIM.  
Se han efectuado modificaciones en el contenido de Cu, Cr y Ni con los siguientes niveles 
nominales de concentración: 
1. 0,3, 0,5 y 1 % Cu. 
2. 0 y 0,5 % Cr. 
3. 0, 1, 2 y 3 % Ni.  
3.1.1 Fundamentos del proceso de refusión por electroescoria (ESR) 
ESR es un proceso de refusión en el que el material a ser procesado se utiliza como electrodo 
consumible. La principal característica del proceso es la de permitir la producción de lingotes de 
mejor calidad que la del material inicial mediante solidificación controlada y afino químico. Esto 
se traduce en una mejor ductilidad y tenacidad en la dirección transversal a la de laminación o de 
forja, además de una menor microsegregación de impurezas. 
El proceso, que se esquematiza en la Figura 5, consiste básicamente en una barra, habitualmente 
obtenida por fusión y colada convencional, que actúa como electrodo, un baño de escoria y una 
placa base que hace de segundo electrodo y cierra el circuito eléctrico.  
Para iniciar la fusión se hace circular una corriente, alterna o continua, desde el electrodo hasta la 
placa base, pasando a través de la escoria fundida. Debido a la resistividad eléctrica de la escoria, 
se genera calentamiento por efecto Joule y esta energía se transfiere a la superficie de la barra, al 





de flujo constante, pasa a través de la escoria y solidifica en forma de lingote en la placa base, 
por conducción controlada en contacto con las paredes refrigeradas del molde. Además de 
permitir mejorar la estructura, la técnica permite eliminar las inclusiones, que quedan flotando en 
la escoria, así como desoxidar y alear aceros mediante la adición periódica de desoxidantes y/o 
ferroaleaciones al baño de escoria [92]. 
El horno de ESR que se utilizó para la fabricación de las nuevas composiciones de acero 
patinable tiene una capacidad para refinar lingotes de hasta 30 kg. La lingotera posee un 
diámetro superior de 90 mm, un diámetro inferior de 110 mm y una altura de 700 mm. La 
potencia aplicada para la fusión fue de 45 kW, lo que permitió una velocidad de colada de 
0,5 kg/min.  
3.1.2 Procedimiento para la obtención de los aceros patinables 
Inicialmente se partió de una barra de acero extrasuave (Tabla 8) que se utilizó como electrodo 
consumible.  
Tabla 8: Composición de la barra de acero extrasuave utilizada como electrodo consumible 
% C % Si % Mn % P % S % Al % Cu % Ni % Cr 
0,19 0,25 0,73 0,017 0,027 <0,010 0,24 0,11 0,09 
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Dado que la velocidad de fusión del electrodo fue fijada a 0,5 kg/min, el proceso consistió en ir 
adicionando cada minuto las proporciones necesarias de aleantes, Cu, Ni y Cr, al baño de la 
escoria, para obtener así la composición deseada. Previamente se prepararon mediante pesadas, 
el conjunto de mezclas o adiciones que contenían la proporción de aleantes adecuada para cada 
composición. Puesto que el peso final del lingote fue de aproximadamente 30 kg, se realizaron al 
menos 60 adiciones al baño de la escoria. Las pesadas, en forma de polvo, contenían Cu del 99 % 
de pureza, Ni del 99,5 % de pureza y la ferroaleación Fe-Cr con una riqueza en Cr del 69,85 %.  
Una vez todas las pesadas fueron añadidas, se dejó enfriar el lingote para poder extraerlo del 
molde. El proceso queda esquematizado en la Figura 6. 
Las adiciones se calcularon teniendo en cuenta la composición del acero extrasuave de partida y 
la riqueza de los elementos de adición. Se consideró además un 10 % de pérdidas de cada 
elemento, de acuerdo a la experiencia con el equipo ESR del Prof. Sebastián F. Medina Martín y 
su grupo de investigación, quienes colaboraron intensamente durante todo el proceso de 
fabricación. Desde aquí nuestro enorme agradecimiento. Además, cada adición contenía Fe-Si 
para evitar la oxidación del acero. 
La escoria utilizada en el proceso de ESR estaba compuesta por un 70% de espato flúor (CaF2) y  
30% de Al2O3. Se precalentaba en un horno de mufla (antes de introducirla en la lingotera) para 
eliminar la humedad y acelerar la fusión de la misma. Cuando la escoria fundía en la lingotera, 








3.2 Procesado de las aleaciones fabricadas 
3.2.1 Etapa de forja 
Los lingotes obtenidos tras el proceso ESR (Figura 7) fueron forjados en la empresa Talleres 
Gainza, S. L., situada en la localidad guipuzcoana de Zestoa. Para ello se aplicó una fuerza 
media de 3200 Tm mediante la prensa comercial HYDROMEC HSF-5000. 
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Figura 6: Esquema del proceso de refusión por electroescoria (ESR): 
a) Horno ESR, b) Adicionando aleantes, c) Horno ESR en funcionamiento, 





Previamente a la aplicación de la carga, los lingotes fueron sometidos a un tratamiento térmico 
para situar a los diferentes aceros dentro del campo austenítico. Primero se realizó un 
precalentamiento desde horno frío hasta 650 ºC, siendo la velocidad de calentamiento inferior a 
200 º C/h. A continuación se mantuvo la temperatura constante durante una hora. 
Posteriormente, se realizó el calentamiento de los mismos a la velocidad máxima del horno hasta 
alcanzar la temperatura de forja de 1200 ºC, manteniéndose esa temperatura durante una hora. 
Transcurrido ese tiempo, los lingotes fueron extraídos del horno, posicionados en el plato 
inferior de la prensa y forjados en una sola etapa (un solo calor) hasta conseguir el menor espesor 
posible de la placa o torta resultante (ver Figura 8). Las tortas resultantes presentaban forma 
elíptica, con unas dimensiones aproximadas en sus ejes de 500 x 300 mm, y un espesor en un 
rango comprendido entre 17 y 25 mm (Figura 9). 
El tiempo del proceso de forja fue inferior a 10 segundos, con una temperatura final de forja 
comprendida entre 800 y 850 ºC. 
 
 






Figura 8: Imágenes de la prensa de forja en funcionamiento. 
Arriba, previamente a la aplicación de la fuerza, y abajo, en el 








3.2.2 Etapa de laminación 
El proceso de laminación fue realizado en la Facultad de Ingeniería y Arquitectura de la 
Universidad de Gante, Bélgica, concretamente en las instalaciones del Departamento de Ciencia 
de los Materiales e Ingeniería.  
Todas las tortas tuvieron que ser troceadas en 6 piezas para ajustarlas a las dimensiones de la 
laminadora. Por tanto, se realizaron 6 laminaciones en caliente por cada composición, sumando 
un total de 84 laminaciones. 
Antes del proceso de laminación, las piezas correspondientes a las diferentes aleaciones fueron 
calentadas hasta una temperatura de 1200 ºC para llevarlas al campo austenítico. De todas las 
aleaciones fabricadas, únicamente una aleación tuvo un calentamiento diferente debido a su alta 
composición en cobre (1%), en la que se decidió disminuir la temperatura de calentamiento a 
1100 ºC para evitar una posible fragilización en caliente, debido a la formación de una película 
líquida de Cu fundido en los límites de grano de la austenita, que puede conducir a agrietamiento 
durante el procesado en caliente [93]. Una vez alcanzada la temperatura de calentamiento, ésta se 





mantuvo constante durante una hora. A continuación, se extrajo del horno cada pieza de la torta 
con el uso de unas tenazas, se descascarillaron con un martillo y se transportaron de forma 
manual hasta la laminadora por medio de tenazas. El tiempo transcurrido en el transcurso de 
estas etapas fue alrededor de 2 minutos. La laminadora en caliente estaba programada por 
ordenador, lo que permitía conocer la evolución de la temperatura mediante pirómetros, la fuerza 
de laminación y el porcentaje de reducción del espesor (ver Figura 10).  
El proceso de laminación en sí es manual, esperando entre pasadas a que el material a laminar 
alcance la temperatura deseada antes de volver a laminar. Hay que señalar que en nuestro caso se 
realizaron cinco pasadas, obteniendo un espesor final de 3 mm, consumiendo un tiempo total de 
90 s. Las condiciones más relevantes del proceso se encuentran reflejadas en la Tabla 9. Por 
último, el material se enfrió al aire a una velocidad estimada de 0,5 ºC/s (ver Figura 11). 
 





Tabla 9: Parámetros del proceso de laminación en caliente 
Pasadas Reducción del espesor (%) Temperatura de laminación (ºC)* 
1ª 20 1050 
2ª 25 1020 
3ª 25 970 
4ª 20 920 
5ª 10 840 
 Las temperaturas de laminación de la aleación con alto contenido en Cu (1 %) fueron: 950, 930, 900, 870 y 
810ºC respectivamente. 
Sin lugar a dudas, el proceso de laminación ha sido una etapa limitante en el desarrollo de la 
presente Tesis. El volumen de material a laminar (300 kg) era excesivamente grande para hacerlo 
a nivel de laboratorio dentro de las instalaciones de que dispone el CENIM, y excesivamente 
pequeño para laminar en la industria. Después de infructuosos intentos en España con 
laminadoras a escala piloto o semipiloto, establecimos contacto con el Prof. Yvan Houbaert, de 
la Universidad de Gante, realizándose la laminación en los laboratorios del Departamento de 
Ciencia e Ingeniería de Materiales. Al Prof. Houbaert y a su equipo de investigación les 
queremos agradecer desde aquí su valiosa colaboración. 





El tiempo transcurrido desde la fabricación en el CENIM de los aceros hasta la llegada a nuestras 
instalaciones del material laminado fue de 7 meses, lo que supuso un retraso enorme en el 
desarrollo de la investigación. 
3.3 Composición de los aceros patinables fabricados 
La Tabla 10 muestra la composición obtenida de los aceros patinables tras el proceso de 
fabricación.  
Tabla 10: Composición de las 14 aleaciones de aceros patinables fabricadas mediante ESR 
Acero % C % Si % Mn % P % S % Al % Cu % Ni % Cr 
1 0,18 0,29 0,69 0,016 0,013 0,017 0,29 0,12 0,08 
2 0,143 0,37 0,77 0,027 0,014 0,015 0,57 0,11 0,09 
3 0,186 0,29 0,68 0,033 0,013 0,019 1,06 0,12 0,08 
4 0,17 0,25 0,66 0,012 0,011 0,017 0,27 0,92 0,07 
5 0,17 0,24 0,68 0,011 0,014 0,012 0,27 1,69 0,07 
6 0,175 0,26 0,70 0,010 0,016 <0,010 0,28 2,83 0,08 
7 0,156 0,26 0,65 0,013 0,011 0,013 0,26 0,12 0,50 
8 0,139 0,27 0,79 0,019 0,015 0,011 0,52 1,00 0,08 
9 0,154 0,27 0,69 0,012 0,012 0,014 0,59 2,25 <0,05 
10 0,178 0,25 0,70 0,014 0,015 0,011 0,54 2,92 0,07 
11 0,172 0,26 0,69 0,019 0,016 <0,010 0,54 0,11 0,54 
12 0,151 0,25 0,68 0,014 0,012 <0,010 0,54 1,00 0,53 
13 0,175 0,25 0,69 0,016 0,015 <0,010 0,52 1,68 0,49 
14 0,158 0,24 0,68 0,011 0,014 0,010 0,50 2,38 0,46 
Aunque existen ligeras diferencias de composición con respecto a los valores reales obtenidos 
tras el proceso de fabricación, para comodidad del lector, la proporción de elementos aleantes 
será referida de aquí en delante a su valor nominal, es decir:  





 0 y 0,5 % Cr. 
 0, 1, 2 y 3 % Ni.  
Cabe destacar que el Cu está presente en la composición de todas las aleaciones fabricadas, no 
ocurriendo lo mismo con los otros dos elementos aleantes, Cr y Ni. El menor porcentaje de Cu 
(0,3 %) corresponde al contenido en cobre del acero extrasuave de partida (ver Tabla 10), y 
coincide con el contenido del mismo en los aceros patinables convencionales. El contenido en 
Cu ha sido resaltado en azul, indicando que su proporción en los respectivos aceros se debe a su 
adición durante el proceso de fabricación, y en negro cuando procede de la composición del 
electrodo consumible. De igual forma, la presencia de Ni y Cr ha sido destacada en rojo y verde 
respectivamente en aquellos casos en los que fueron añadidos como elementos aleantes durante 
el proceso de fabricación, considerándose las proporciones de 0,11% Ni y 0,08 % Cr impurezas 
del electrodo consumible.  
El análisis de los contenidos en Si, Mn, P, S, Cr, Ni, Cu y Al en todas las aleaciones de aceros 
patinables se realizó en superficie, mediante la técnica de análisis elemental por espectrometría 
de emisión óptica por lámpara de descarga luminiscente (Glow Discharge Optical Emission 
Spectroscopy, GD-OES). Se llevó a cabo en la Unidad de Análisis Químico del CENIM, en un 
espectrómetro LECO, mod. SA-2000, Surface Analyzer. Por el contrario, el contenido en 
carbono fue determinado en volumen mediante la combustión de 5 g de viruta del material 
fabricado, evitando así el análisis no representativo de las posibles segregaciones superficiales de 
carbono producidas durante el proceso de laminado. La combustión se realizó en un horno de 
inducción y la determinación del contenido de carbono mediante la técnica de absorción en el IR, 
realizándose en un equipo LECO, modelo CS230. 
3.4 Caracaterización microestructural de los aceros patinables fabricados 
La microestructura de los aceros fue estudiada, tanto en corte transversal como longitudinal, 
mediante microscopía óptica (MO), una vez preparadas las muestras metalográficas. La 
preparación consistió: 1º) en un desbaste progresivo con papel de lija de SiC hasta grado 1600, 
2º) pulido a espejo con pasta de diamante de 1µm de tamaño de partícula, y 3º) ataque químico 





finalizando el ataque con chorro de agua fría, arrastre de la misma con acetona y secado con aire 
caliente forzado. Se ha utilizado un microscopio óptico marca OLYMPUS, modelo PME 3, 
equipado con ocular micrométrico. 
3.5 Preparación de las probetas de ensayo 
3.5.1. Para ensayos atmosféricos 
Se prepararon por corte probetas de 10 x 5 cm2 para cada uno de los aceros considerados. 
Posteriormente, las probetas fueron sometidas a un chorreado con granalla angular G-17/G-40 
hasta eliminar completamente la capa de óxidos de laminación en caliente (calamina) y obtener 
un estado superficial Sa2 ½ (metal casi blanco) de acuerdo a la norma sueca SIS 055900 [94], 
con un perfil de rugosidad de 75 µm. La Figura 12 muestra una imagen de la etapa de granallado 
en las instalaciones de la empresa Julio Crespo S. A. 





Además, fueron marcadas con un orificio de 3 mm de diámetro en la esquina superior izquierda, 
para diferenciar en el ensayo atmosférico la superficie expuesta mirando al cielo de la superficie 
expuesta que mira al suelo. Posteriormente fueron sometidas a un proceso de limpieza en baño 
de ultrasonidos, sumergiéndolas de forma consecutiva en acetona y etanol durante un minuto en 
ambos disolventes, secadas inmediatamente con aire caliente forzado y pesadas en una balanza 
analítica de sensibilidad 0,1 mg. A continuación fueron matriculadas con etiquetas de PVC 
fijadas a las probetas mediante abrazaderas que pasaban por el orificio previamente realizado 
(ver Figura 13). 
 
3.5.2 Para ensayos acelerados de corrosión en laboratorio 
Se prepararon por corte probetas de 5 x 5 cm2, realizándose la misma preparación superficial que 
con las probetas destinadas a ensayos atmosféricos, es decir, chorreado con granalla angular 
G-17/G-40 hasta obtener un estado superficial Sa2 ½ con un perfil de rugosidad de 75 µm, 
limpieza con baño de ultrasonidos en etanol y acetona y matriculación con etiquetas de PVC. 
Además, las probetas destinadas al ensayo de laboratorio Cebelcor fueron taladradas con una 
broca de 5 mm de diámetro en su parte central superior, realizándose posteriormente una rosca 
interior utilizando el macho de una terraja, para así obtener (si se desea) contacto eléctrico con 





una varilla roscada de acero inoxidable protegida del medio con un tubo de polipropileno 
(Figura 14).  
 
3.5.3 Para ensayos electroquímicos 
Con las probetas preparadas de acuerdo al párrafo anterior, pudo seguirse la evolución del 
potencial de corrosión a circuito abierto durante el transcurso del ensayo Cebelcor.  
Además, se prepararon dos tipos de electrodos para los aceros seleccionados: 
a) Discos rotatorios no expuestos a la acción atmosférica. 
b) Probetas planas que habían estado expuestas a la atmósfera.  
Los electrodos de disco rotatorio (Figura 15) están formados por un disco de la aleación a 
ensayar de 5 mm de diámetro, unido mediante cinta conductora de cobre a una barra sólida de 
latón de 6 mm de diámetro, asegurando el contacto eléctrico. Todo ello es embutido en frío en 
una resina epoxídica de dos componentes hasta una altura de 60 mm. Posteriormente, el cilindro 





resultante es torneado hasta alcanzar un diámetro de 17 mm. La superficie del electrodo ha sido 
desbastada con papel de lija de carburo de silicio hasta el grado 600. 
 
Las probetas planas, de dimensiones 2,5 x 5 cm2, fueron destinadas al ensayo de espectroscopía 
de impedancia electroquímica (EIE) mediante el uso de una celda de dos electrodos. Puesto que 
las probetas están completamente sumergidas durante el ensayo electroquímico EIE, el contacto 
eléctrico se realizó previamente al inicio del ensayo taladrando la probeta y remachando el cable 
de cobre. Esta unión, al igual que toda la superficie de la cara que había estado expuesta a la 
atmósfera mirando al suelo y los cuatro bordes o aristas de la probeta, fueron protegidos 
mediante adhesivo epoxídico de dos componentes. La Figura 16 muestra la probeta así preparada 













3.5.4 Para ensayos mecánicos 
Mediante la técnica de electroerosión por hilo se prepararon por mecanizado probetas de tracción 
de acuerdo a la norma ASTM E8 [95]. Se trata de un proceso termoeléctrico donde la pieza a 
mecanizar se sumerge en un medio dieléctrico como es el agua. Al establecerse una diferencia de 
potencial entre la pieza y un electrodo, generalmente de latón, se producen descargas que van 
erosionando la pieza y estableciendo la geometría deseada. La Figura 17 muestra una probeta de 
tracción con las dimensiones finales, donde se destaca la longitud calibrada L utilizada para el 
cálculo del alargamiento o ductilidad.  






3.6 Ensayos atmosféricos  
3.6.1 Selección de puntos de experimentación  
Los aceros fueron expuestos en las 6 estaciones de corrosión atmosférica que se detallan en la 
Tabla 11. 
Las estaciones de ensayo de El Pardo, Madrid y Avilés han sido utilizadas en el pasado por el 
grupo de corrosión atmosférica y pinturas anticorrosivas (CAPA) del CENIM. Son estaciones 
ampliamente caracterizadas desde el punto de vista de la corrosividad ambiental. En cuanto a 
la estación de Kopisty fue necesario establecer un acuerdo de colaboración con el Instituto 
SVUOM de la República Checa. Esta estación presenta un carácter industrial moderado 
(mayor nivel de SO2) y pertenece al grupo que lidera la Prof. Dagmar Knotkova, coordinadora 
internacional del comité ISO TC 156 WG 4 de Corrosión Atmosférica. En cuanto a las 
estaciones marinas en los terrenos del parque eólico de Cabo Vilano, no existían con 
anterioridad y tuvo que formalizarse con ENEL-Green Power España  un convenio de 
colaboración temporal. Para determinar los puntos de experimentación correspondientes a las 
salinidades atmosféricas deseables para el estudio, en el entorno de 60 mg Cl-/m2d, fue 
necesario realizar un estudio previo y acelerado para estimar de forma indirecta la salinidad 
existente en el parque eólico de Cabo Vilano. Para ello, se utilizó el ensayo CLIMAT 
(iniciales de Classification of Industrial and Marine Atmospheres), denominado también 
técnica de ―alambre sobre tornillo‖, desarrollado por la empresa canadiense Alcan Research 
and Development Ltd. para medir posibles efectos galvánicos entre cables conductores de 
aluminio y el refuerzo interior de acero [96]. 
30 mm 
34 mm 
6 mm 10 mm 
R: 6 
L = 25 mm 





Tabla 11: Estaciones de ensayo de corrosión atmosférica utilizadas en la presente Tesis 
TDH: Número de horas/año en que la HR> 80% y la T> 0º C, según ISO 9223 [97] 
- No disponible 
* Estimada a partir del dato de corrosión del acero del primer año de exposición, según ISO 9223 [97]  











Rural El Pardo (Madrid) 
Confederación Hidrográfica 
del Tajo 36 15,3 69 0,28 3,6 C2 
Urbana Madrid CENIM/CSIC 28 14,2 63 0,8 3,3 C2 
Industrial 
Ligera Avilés (Asturias) 
Centro de Desarrollo 
Tecnológico de Arcelor 
Mittal 
46 14,5 78 4,6 7,8 C2 
Moderada Kopisty (Rep. Checa) 
Inst. Nacional de 
Investigación para la 
Protección de Materiales 
(SVUOM) 




(La Coruña) Parque Eólico Cabo Vilano 
40 14,4 76 0,66 29,9 C3 





Este ensayo consiste en la evaluación de la pérdida de masa que experimenta un alambre de 
aluminio de 1 mm de diámetro que ha estado expuesto durante 3 meses en la atmósfera en las 
siguientes situaciones: en espiral (Al) (a), enrollado firmemente en la rosca de un tornillo de 
PVC (Al/PVC) (b), y enrollado firmemente en la rosca de dos tornillos de comportamiento 
catódico: hierro (Al/Fe) (c) y cobre (Al/Cu) (d) [98]. En la Figura 18 pueden observarse las 
probetas de alambre sobre tornillo soportadas en un pequeño bastidor de PVC provisto de dos 
imanes de neodimio utilizados como sistemas de fijación sobre metales ferromagnéticos. 
El alambre de aluminio experimenta diferentes procesos de corrosión en función del tipo de 
probeta CLIMAT. La probeta de aluminio en espiral debe su pérdida de masa a la corrosión 
generalizada que experimenta el alambre en una determinada atmósfera. En cuanto al alambre 
de aluminio enrollado en el tornillo de PVC (Al/PVC), además de corrosión generalizada, el 
aluminio experimenta corrosión en resquicio, debido a que se establecen pilas de aireación 
a b c d 
Figura 18: Probetas de alambre sobre tornillo.  





diferencial por la presencia de la rosca del tornillo. Suele denominarse índice general de 
corrosión atmosférica al porcentaje de pérdida de masa del alambre de aluminio, bien en 
espiral o enrollado al tornillo de PVC. Otra situación diferente es la corrosión que 
experimenta el alambre de aluminio enrollado en los tornillos metálicos de Fe (Al/Fe) y Cu 
(Al/Cu). Además de la corrosión generalizada y corrosión en resquicio, el aluminio sufre, en 
estas dos situaciones, el efecto del par galvánico en cuestión.  
Estudios realizados por Doyle y Wright [99] indican que el par galvánico Al/Fe es muy 
sensible a las atmósferas marinas y poco a las atmósferas industriales, denominándose índice 
de corrosión marina (ICM) al porcentaje de pérdida de masa del alambre de aluminio en este 
par. En cuanto a la probeta Al/Cu es sensible a ambos tipos de atmósfera, industrial y marina, 
denominándose índice de corrosión industrial (ICI) al porcentaje de pérdida de masa del 
alambre de aluminio en el par galvánico Al/Cu. 
Para seleccionar la ubicación de dos estaciones de ensayo que estuvieran expuestas a dos 
atmósferas marinas de agresividad moderada (salinidades atmosféricas en el entorno de 
60 mg/m2d), inicialmente se realizó una inspección visual en campo del parque eólico Cabo 
Vilano, seleccionándose 5 zonas geográficas como posibles ubicaciones de las estaciones de 
ensayo, en las que se situaron sensores CLIMAT. La principal variable utilizada en la 
selección de las diferentes zonas fue la distancia a la costa, así como las direcciones 
predominantes de los vientos y la experiencia del personal de mantenimiento del parque 


















De los 5 puntos seleccionados, las zonas 1 y 2 son las más próximas a la línea de la costa, la 
zona 3 corresponde a un lugar intermedio, mientras que las zonas 4 y 5 están algo más 
alejadas (ver Figura 19). 
En la Figura 20 puede observarse uno de los puntos seleccionados, así como los sensores 
CLIMAT fijados en los mástiles de los aerogeneradores mediante imanes. 
Transcurridos los 3 meses de exposición, julio-septiembre 2009, fueron retirados los sensores 
CLIMAT de cada uno de los 5 aerogeneradores seleccionados. Ya en el laboratorio, una vez 
desenrollado el alambre de aluminio del tornillo, se eliminaron los productos de corrosión del 
alambre de acuerdo a la norma ISO 9226 [100], calculándose la pérdida de masa según la 
norma ISO 8407 [101] y expresándola como porcentaje de la masa inicial. Atendiendo a los 
resultados presentados en la Tabla 12, la zona 1 es una atmósfera marina severa, la zona 2 una 
atmósfera moderadamente severa, mientras que las zonas 3, 4 y 5 pueden ser consideradas 
atmósferas marinas moderadas [102], siendo las dos últimas prácticamente idénticas. 
Tabla 12: Pérdidas de masa (%) del alambre de aluminio en probetas “alambre sobre tornillo”, al cabo de 
tres meses de exposición y clasificación según el índice de corrosión marina (ICM) del par Al/Fe 
Zona Al Al/PVC Al/Cu Al/Fe Clasificación según Doyle y Wright [99] 
1 0,35 0,50 39,09 14,05 Severa 
2 0,20 0,46 16,05 7,37 Moderadamente severa 
3 0,13 0,15 5,40 3,12 Moderada 
4 0,16 0,12 4,82 2,46 Moderada 
5 0,13 0,10 4,27 2,32 Moderada 
En la literatura se han publicado resultados de ensayos CLIMAT en regiones en las que se ha 
medido la salinidad atmosférica [98, 103]. Por tanto, hemos obtenido la relación existente entre 
salinidad atmosférica y pérdida de masa del alambre de aluminio para el par galvánico Al/Fe. La 
Figura 21, muestra el mejor ajuste lineal por mínimos cuadrados de estas dos variables, en donde 













Utilizando la relación lineal de la ecuación (32) y sustituyendo los porcentajes de pérdidas de 
masa de los alambres de aluminio que formaban parte del par galvánico Al/Fe, estimamos la 
salinidad de las 5 zonas seleccionadas que se muestran en la Tabla 13: 
Tabla 13: Estimación de la salinidad existente en las zonas seleccionadas del parque eólico Cabo Vilano 
Zonas Salinidad estimada (mg Cl-/(m2d)) Clasificación (ICM) [99] 
1 251 Severa 
2 132 Moderada severa 
3 56 Moderada 
4 44 Moderada 
5 42 Moderada 
Ya que el objetivo principal de la investigación es el desarrollo de aceros patinables para su 
aplicación en atmósferas marinas de salinidad moderada, se descartaron las zonas 1 y 2 como 
posibles estaciones atmosféricas por su elevada salinidad, así como la zona 4 por mostrar 































Figura 21: Relación lineal entre la pérdida de masa de alambre de aluminio 





semejante salinidad respecto a la zona 5, seleccionándose para la investigación dos puntos de 
experimentación, zonas 3 y 5, con salinidades moderadas algo diferenciadas. 
3.6.2 Montaje de las estaciones de corrosión atmosférica 
Puesto que las estaciones están asentadas sobre suelo firme (Figura 22), se optó por construir 
bastidores tipo ―pupitre‖, sobre los que se colocan los soportes de las probetas y los módulos que 
alojan los dispositivos de medida de parámetros ambientales.  
 
Figura 22: Estación atmosférica de corrosión 
 
Las estaciones de ensayo están construidas con acero galvanizado pintado, y se encuentran 
firmemente sujetas al suelo mediante pletinas pesadas de acero al carbono, soldadas en la base de 
la estructura y clavadas, a su vez, al terreno por medio de estacas metálicas. Además, se cercaron 
con vallas de acero galvanizado.  
Dispositivos experimentales situados en las estaciones de ensayo 
A excepción de la estación de ensayo situada en Kopisty, República Checa, en las estaciones de 








a. Probetas de acero al carbono 
Para evaluar la corrosividad atmosférica por gravimetría, de acuerdo a las normas ISO 9226 
[100] y 8407 [101], se han dispuesto por duplicado, probetas de acero al carbono lisas y sin 
chorrear de 10 x 15 cm2 durante un año de exposición. 
La Tabla 14 muestra la categoría de corrosividad de las distintas atmósferas a tenor de la 
corrosión experimentada por el acero al carbono durante el primer año de exposición.  
Tabla 14: Categoría de corrosividad de las atmósferas consideradas de acuerdo a la norma ISO 9226 
Atmósfera Corrosión del 1
eraño del acero 
al carbono (µm) 
Categoría de corrosividad según 
ISO 9223 
El Pardo 4,66 C2*  
(1,3-25 µm) Madrid 6,43 C2*  
Avilés 23,84 C2*  
    
Kopisty - C3* 
(25-50 µm) 
Cabo Vilano 30 29,98 C3* 
    
Cabo Vilano 75 55,23 C4* (50-80 µm) 
*Obtenido a partir de datos medioambientales procedentes del programa cooperativo internacional 
UN/ECE [104] 
b. Probetas de alambre de aluminio sobre tornillo 
Se instalaron probetas de alambre de aluminio de 1 mm de diámetro y 90 cm de longitud, 
enrollado firmemente en las roscas de dos tornillos de comportamiento catódico: hierro 
(Al/Fe) y cobre (Al/Cu) [98]. Estas probetas estuvieron expuestas durante tres meses a la 
atmósfera, al cabo de los cuales se sustituyeron por otra serie de probetas. En total, se 
realizaron cuatro series consecutivas de ensayos hasta completar un año de exposición. Al 
igual que en el estudio previo para la selección de puntos de experimentación en la atmósfera 
marina de Cabo Vilano, la corrosividad se determinó gravimétricamente de acuerdo a las 







c. Captadores de SO2 y Cl- 
La medida de SO2 se ha realizado mediante captadores pasivos o difusivos (ver Figura 23). Se 
basan en la difusión molecular de los gases. En nuestro caso, las moléculas de SO2 difunden 
dentro del captador donde son cuantitativamente recogidos sobre un filtro de celulosa 
impregnado con NaOH. El SO2 es oxidado a sulfato sobre el filtro y la cantidad de sulfato es 
analizada mediante cromatografía iónica con supresión de iones [105]. 
Los captadores son cilíndricos, pesan alrededor de 2 g y se almacenan en un contenedor de 
plástico. Este contenedor de plástico se almacena a su vez en una bolsa de plástico sellada. El 
muestreo comienza una vez que el contenedor se abre. Estos captadores están diseñados para 
evitar los efectos del viento y la humedad, así como interferencias y pérdidas durante el 
almacenamiento, y han sido desarrollados por IVL Swedish Environmental Research Institute 
[106]. Se ha cubierto un año de exposición sustituyendo los captadores cada dos meses de 
exposición. 
El método de captación de cloruros utilizado ha sido el de la candela húmeda (Figura 24), de 
acuerdo a la norma ISO 9225 [107], que consiste en exponer a la atmósfera durante un mes una 
tela humedecida que se encuentra protegida de la lluvia. Con este método se determina la 
velocidad de depósito de iones cloruro utilizando una superficie cilíndrica, enrollando una tira de 
gasa de dimensiones 5 x 98 cm2 alrededor de un tubo de vidrio de 2,7 cm de diámetro y 14,9 cm 
de longitud. Por tanto, la superficie expuesta a la atmósfera es de 126,4 cm2. Antes de iniciar el 
ensayo, la gasa se hierve dos veces en agua destilada para eliminar posibles restos de cloruro y se 
Ø = 25 mm 
h = 12 mm 





enrolla húmeda alrededor del tubo cilíndrico, el cual está inserto en un tapón de goma que 
presenta dos rebajes a través de los cuales pasan los extremos libres de la gasa. Estos se 
sumergen en una botella de polietileno de 500 mL de volumen que contiene una solución de agua 
destilada, glicerina al 20 % y unas gotas de ácido octanoico que actúa como fungicida. 
Durante un año se ha expuesto y retirado cado mes una candela húmeda, de tal forma que se han 
realizado 12 mediciones de cloruro por medio de un electrodo selectivo de este ion, calculando la 
velocidad de depósito en mg Cl-/m2 d.  
 
d. Sensor de humedad relativa y temperatura 
Se ha utilizado un sensor de humedad relativa y temperatura de la marca SEFRAM, modelo 
TR1500, con autonomía de 301 días y capaz de acumular un total de 7224 medidas de cada una 
de las variables. Los datos de temperatura y humedad relativa del aire se registraron cada hora, y 
la información se extrajo mediante un ordenador portátil. El tiempo de humectación (TDH) se 
determinó mediante el cálculo del número de horas en que la HR fue mayor del 80 % y 
simultáneamente la T mayor de 0 ºC. 
 





3.7 Ensayos cíclicos acelerados de corrosión en laboratorio 
3.7.1 Ensayo Cebelcor 
A finales de los años 60, con el desarrollo de los aceros patinables para su aplicación en 
arquitectura, surgió la necesidad de disponer de ensayos acelerados de laboratorio con los que 
evaluar las prestaciones de este tipo de nuevos aceros y compararlas con las del acero al carbono 
convencional. Como ya se ha comentado, en general, y especialmente en el caso de los aceros 
patinables, de todos los factores medioambientales, la existencia de ciclos repetitivos de 
humectación y secado es absolutamente imprescindible para la formación de capas protectoras de 
herrumbre. Sin embargo, los ensayos acelerados de laboratorio convencionales (condensación 
permanente de humedad, niebla salina, etc.) no reflejan de manera fiel el proceso de corrosión 
que tiene lugar de manera natural en la atmósfera, basado en ciclos de humectación/secado. Por 
ello, en 1966 el Centro Belga de la Corrosión (CEBELCOR) desarrolló el ensayo Cebelcor, una 
técnica ya clásica, donde las muestras son sometidas a condiciones alternantes de inmersión y 
secado, de acuerdo a un ciclo estándar de 54 minutos, consistentes en 12 minutos de inmersión y 
42 minutos de secado [108].  
Basándose en el ensayo Cebelcor, el grupo CAPA ha diseñado un prototipo automático y 
programable (Figuras 25 y 26). 
Como se puede observar, el dispositivo consiste, fundamentalmente, en un eje de acero 
inoxidable donde se sitúan las probetas de ensayo, unido a un motor que lo hace girar una vez 
que se ha consumido el tiempo programado. El equipo posee dos temporizadores digitales que se 
activan mediante finales de carrera, quedando las probetas alternamente expuestas a la solución 
(inmersión), contenida en cubetas de metacrilato, o a una batería de lámparas infrarrojas de 
100 W que suministran una temperatura de 60 º C sobre la superficie de las probetas, acelerando 
su secado (emersión). Además, se ha dispuesto en cada una de las cubetas de ensayo de una 
bomba de agua con un caudal de 300 L/h y un ―bafle‖, o pequeña plancha de PVC, contra la que 
choca el agua procedente de la bomba para asegurar que el electrolito se encuentre 
completamente aireado. Por último, como se comentó en el apartado 3.5.3, el equipo permite 





(ver Figura 14). La fabricación del prototipo ha sido realizada por la empresa LAGOPLAST y en 
su página web es posible consultar un video informativo del funcionamiento del equipo [109]. 
Figura 25: Equipo CEBELCOR durante la etapa de secado 





Se han ensayado simultáneamente cinco soluciones, cada una de ellas tratando de simular el agua 
de lluvia en diferentes tipos de atmósferas: agua destilada para simular el agua de lluvia en una 
atmósfera rural, bisulfito sódico a dos concentraciones para simular atmósferas urbanas e 
industriales, y NaCl a dos concentraciones, para simular dos atmósferas marinas de diferente 
agresividad, una de ellas débilmente marina (marina suave) y otra de carácter moderadamente 
severo, a la que hemos denominado marina severa. Las concentraciones de las diferentes 
soluciones empleadas se indican en la Tabla 15. 
Tabla 15: Atmósferas simuladas en el ensayo Cebelcor y soluciones empleadas 
Atmósfera Solución Concentración 
Rural H2O destilada - 
Urbana NaHSO3 5 x 10-5 M 
Industrial NaHSO3 10-4 M 
Marina suave NaCl 60 ppm 
Marina severa NaCl 6000 ppm 
Hemos aplicado el ciclo estándar CEBELCOR, consistente en 54 minutos de duración total, con 
12 de minutos de inmersión y 42 minutos de secado. Se han ensayado tanto los aceros patinables 
considerados (Aceros 1, 4, 5, 6, 7, 11 y 14)  como acero al carbono (Tabla 16), durante 830 
ciclos en cada una de las cinco disoluciones mostradas en la Tabla 15. 
Tabla 16: Aceros patinables ensayados en el ensayo Cebelcor 
Acero % C % Si % Mn % P % S % Al % Cu % Ni % Cr 
al carbono 0,05 <0,05 0,17 <0,010 <0,010 0,070 0,02 0,02 0,01 
1 0,18 0,29 0,69 0,016 0,013 0,017 0,29 0,12 0,08 
4 0,17 0,25 0,66 0,012 0,011 0,017 0,27 0,92 0,07 
5 0,17 0,24 0,68 0,011 0,014 0,012 0,27 1,69 0,07 
6 0,175 0,26 0,70 0,010 0,016 <0,010 0,28 2,83 0,08 
7 0,156 0,26 0,65 0,013 0,011 0,013 0,26 0,12 0,50 
11 0,172 0,26 0,69 0,019 0,016 <0,010 0,54 0,11 0,54 





3.7.2 Ensayo SAE J2334 [110]  
Se trata de un ensayo cíclico de corrosión acelerada, normalizado por SAE (Society of 
Automotive Engineers), donde el material a ser ensayado es sometido de forma cíclica a una 
etapa de humectación, seguida de una etapa de contaminación y una etapa de secado. La 
Figura 27 muestra la duración, % HR y T de cada una de las etapas, así como el electrolito 
contaminante aplicado. 
 
La duración total del ciclo es de 24 h y el modo de aplicación de NaCl ha sido mediante 
pulverización discontinua, es decir, pulverizando NaCl (1%) a una tasa de 3 s/min en cada etapa 
de contaminación de 15 min de duración. Se han ensayado todas las aleaciones fabricadas 
(Tabla 10), utilizando 1 % de NaCl como agente contaminante, durante un total de 30 ciclos en 
un equipo de corrosión cíclica, Auto Technology CCT (Figura 28). 
50 º C y 100 % HR 
 (6 h) 
Spray Salino 1% NaCl  
 Tª y HR ambiente 
 (15 min) 
60 º C y 50 % HR  
(17 h, 45 min) 
Etapa de humectación 
Etapa de secado 
Etapa de contaminación 





3.8 Ensayos Electroquímicos 
3.8.1 Curvas de polarización mediante disco de electrodo rotatorio 
Se realizaron curvas de polarización dinámicas a los aceros desnudos (no expuestos) 
seleccionados (Tabla 16), en dos medios electrolíticos diferentes: NaCl y Na2SO4, ambos en una 
concentración de 0,01 M. La polarización comenzó en la rama catódica, - 100 mV respecto al 
potencial de corrosión en circuito abierto (PCA) y finalizó en la rama anódica hasta un potencial 
de 300 mV respecto al PCA. El valor del PCA se obtuvo transcurridos 40 minutos de 
estabilización y se utilizó una velocidad de barrido del potencial de 0,1 mV/s. El electrodo de 
disco rotatorio tenía un diámetro de 5 mm y se hizo girar a una velocidad de 225 rpm. 
Aplicando el método de intersección a las curvas experimentales de polarización se obtuvo la 
densidad de corrosión, icorr, de la aleación en cuestión. Además, estos valores fueron utilizados 











2,3 (ba  bc 
     (33) 
donde ba y bc son las correspondientes pendientes de Taffel de la rama anódica y catódica 
respectivamente. 
3.8.2 Espectroscopía de impedancia electroquímica (EIE) 
La Espectroscopía de Impedancia Electroquímica (EIE) es una técnica no destructiva que 
permite caracterizar el comportamiento electroquímico de una interfase electrodo/electrolito. 
Para ello, una señal de corriente alterna (CA) desplaza al electrodo de trabajo (metal en proceso 
de corrosión) del estado estacionario en el que inicialmente se encuentra, determinándose 
posteriormente la respuesta correspondiente del sistema.  
El procedimiento experimental más comúnmente usado consiste en aplicar una pequeña señal de 
potencial (ECA) al electrodo de trabajo y medir su respuesta en corriente (ICA) a diferentes 
frecuencias. De tal forma, que la impedancia Z es la relación existente entre el potencial aplicado 
y la respuesta en intensidad (ECA/ICA), y cuyo significado físico es la resistencia al flujo de 
corriente alterna que ofrece la interfase electrodo/electrolito bajo estudio [112-114]. El equipo 
electrónico utilizado procesa las mediciones de potencial, tiempo y corriente, dando como 
resultado una serie de valores  de impedancia correspondientes a cada frecuencia estudiada.  Esta 
relación de valores de impedancia y frecuencia se denomina ―espectro de impedancia‖. 
Se realizaron curvas de impedancia electroquímica a los aceros seleccionados, expuestos durante 
un año en las diferentes estaciones de corrosión atmosférica (Tabla 11). Las curvas de 
impedancia electroquímica han permitido obtener información acerca de la resistencia iónica que 
ofrece la herrumbre, Rh, asociada al movimiento de iones a su través y al acceso de oxígeno a las 
zonas catódicas. Desde el punto de vista electroquímico, la herrumbre ofrece únicamente un 
efecto barrera, más o menos pronunciado en función de la porosidad existente en el 
recubrimiento que forman los productos de corrosión sobre la superficie metálica. Diferentes 





resistencia que ofrece la herrumbre al proceso corrosivo del metal subyacente, es decir, Rh [115]. 
Por otro lado, estos mismos autores atribuyen el proceso electródico que sucede a menores 
frecuencias al proceso faradaico o corrosivo que ocurre sobre el metal a través de los poros de la 
herrumbre. Por tanto, hemos tomado como criterio calcular Rh a través del semicírculo existente 
a altas frecuencias en el diagrama de impedancia de Nyquist, concretamente mediante el punto 
de corte del semicírculo con el eje real de impedancias.  
Todas las medidas de impedancia electroquímica fueron realizadas en un 
potenciostato/galvanostato µAUTOLAB, tipo III, controlado por el software NOVA 1.6 a 
potencial de circuito abierto (PCA), en modo potenciostático, con un barrido de frecuencias de 
400 kHz a 5 mHz, generando una perturbación de ± 10 mV de amplitud y utilizándose como 
electrolito una solución de sulfato sódico 0,01 M. El valor del potencial de circuito abierto se 
obtuvo transcurrida una hora de exposición en el medio electrolítico. 
La celda electróquimica empleada (Figura 29) consta únicamente de dos electrodos idénticos, 
constituidos por el mismo material a ensayar [116]. Uno de ellos actúa como electrodo de trabajo 
mientras que el otro ejerce la función de contraelectrodo al que se cortocircuita el electrodo de 
referencia. La distancia entre los electrodos fue la más próxima posible, es decir, 10 mm. 
 






3.9 Ensayos mecánicos 
Se han realizado ensayos de tracción por triplicado a los aceros patinables seleccionados. Para 
ello se ha utilizado un equipo de la marca MicroTest, modelo EM2/100/FR, con una capacidad 
de 100 kN, aplicándose una velocidad de desplazamiento del travesaño de 0,9 mm/min hasta 
alcanzar el límite elástico, y posteriormente aumentada hasta 2 mm/min. Tres son las 
propiedades mecánicas que han sido medidas: a) límite elástico, b) tensión máxima y c) 
alargamiento o ductilidad. El límite elástico fue obtenido a partir del diagrama tensión-
deformación, adoptando el criterio convencional de la tensión a partir de la cual el material 
experimenta una deformación plástica del 0,2 %. La ductilidad o alargamiento fue medida por 
medio de la longitud calibrada, L=25 mm, y a través de un extensómetro cuya longitud base era 
de 10 mm. 
3.10 Técnicas de caracterización de los productos de corrosión utilizadas 
3.10.1 Difracción de Rayos X (DRX) 
La técnica DRX proporciona información acerca del ordenamiento de átomos en redes 
cristalinas. Por tanto, es una herramienta de gran utilidad para identificar óxidos de hierro con un 
tamaño de partícula superior a 15 nm que presentan estructuras cristalinas. Cuando el tamaño de 
partícula de los óxidos de hierro es inferior a 15 nm, conocidos como nanofásicos, los picos de 
difracción se ensanchan quedando enmascarados en la línea base del espectro, haciéndose muy 
difícil la identificación de los mismos.  
La identificación de productos de corrosión cristalinos con tamaño de partícula superior a 15 nm 
mediante DRX es relativamente sencilla y no necesariamente requiere un análisis completo de 
los patrones de difracción o el cálculo de los parámetros de red. Generalmente, una comparación 
de los difractogramas de DRX de los productos de corrosión con aquellos de los óxidos patrones 
es suficiente para identificar fases de óxidos dentro de la herrumbre.  
Goetita, akaganeita, lepidocrocita, maghemita y magnetita son los óxidos de hierro que 
habitualmente forman parte de los productos de corrosión atmosférica del acero. La Tabla 17 





identificación de óxidos de hierro que forman parte de la herrumbre. Estos datos corresponden a 
la radiación Kα del cobalto. Utilizando la ley de Bragg es posible convertirlos a la Kα de 
diferentes átomos. 
Tabla 17: Parámetros de DRX de los picos más intensos que se utilizan para la identificación de óxidos en una 
herrumbre 
Óxido Formula 2Theta (º) d (Å) I/I0 Índice Miller 
Goetita α-FeOOH 24,695 4,1695 100 (110) 
Akaganeita β-FeOOH 
13,760 7,4540 40 (110) 
65,952 1,6434 35 (521) 
Lepidocrocita γ-FeOOH 16,443 6,1688 100 (020) 
Maghemita γ-Fe2O3 35,265 2,9530 35 (220) 
Magnetita Fe3O4 35,093 2,9670 30 (220) 
La goetita tiene una estructura cristalina ortorrómbica con 4 fórmulas por celda unidad. El pico 
más intenso usado para la identificación de la misma es el plano (110), como se muestra en la 
Figura 30. Se trata de un pico de difracción prominente cuyo ángulo de difracción 2θ es 24,695º 
para la radiación Kα del cobalto. 
 La akaganeita tiene una estrucutura tetragonal con 8 fórmulas por celda unidad. En una mezcla 
de óxidos, la presencia de los picos de difracción (110) y (521) hace inequívoca su 
identificación. Los ángulos de difracción 2θ correspondientes son 13,760º y 65,952º para la 
radiación Kα del cobalto. 
La lepidocrocita tiene una estructura cristalina ortorrómbica con cuatro fórmulas por celda 
unidad. El pico más intenso usado para la identificación de la misma es el plano (020), como se 
muestra en la Figura 30. Se trata de un pico de difracción prominente cuyo ángulo de difracción 
2θ es 16,443 para la radiación Kα del cobalto. 
La maghemita y magnetita tienen tanto estructuras cristalinas como parámetros de red 





limitación es posible solventarla usando espectroscopía Mössbauer y espectroscopía Raman, ya 
que sus paramentros hiperfinos y frecuencia Raman difieren entre sí. 
La maghemita tiene una estructura no estequiométrica de espinela con vacantes tetraédricas y 
octaédricas. Dependiendo de si las vacantes se ordenan en lugares tetraédricos o bien octaédricos 
la estructura cristalina cambia de tetraédrica a cúbica y viceversa. Por el contrario la magnetita 
presenta estructura cúbica. 
Aunque no sea posible por DRX la identificación separada de maghemita y magnetita, es 
relativamente fácil la identificación conjunta, maghemita/magnetita, mediante el pico de 
difracción (220) cuyo ángulo de difracción 2θ aparece entre 35,093º y 35,265º. 
La Figura 30 muestra los difractogramas de los óxidos de hierro sintéticos que habitualmente son 
encontrados en los productos de corrosión atmosférica del acero. 
Las medidas de difracción de rayos X fueron realizadas usando un difractórmetro de rayos X de 
la marca BRUKER AXS (modelo D8 Advance), equipado con un tubo de rayos X de cobalto y 
un monocromador del haz difractado. El voltaje aplicado fue de 40 kV, así como una intensidad 
del filamento de 30 mA. El barrido angular realizado fue de 10 a 80 º, con una anchura de paso 






3.10.2 Espectroscopía Mössbauer (EM) 
El efecto Mössbauer es la absorción o emisión resonante de núcleos idénticos en fase sólida sin 
pérdida de energía por retroceso.  
El proceso es relativamente simple. Un núcleo que se encuentra en estado excitado de energía Ee 
regresa al estado fundamental de energía Ef mediante la emisión de un fotón o radiación γ, que a 
su vez puede ser nuevamente absorbido por otro núcleo idéntico en estado fundamental. Para que 
esto ocurra, la energía del fotón γ emitido debe ser exactamente igual a la energía de la transición 
(Ee – Ef) del núcleo absorbente. Este fenómeno se denomina absorción resonante. Sin embargo, 
pueden producirse pérdidas de energía por retroceso durante la emisión del fotón. 
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Para comprender el significado de la emisión del rayo γ sin pérdida de energía por retroceso, 
vamos a considerar un núcleo excitado en estado de reposo que forma parte de un átomo dentro 
de un sólido. De acuerdo al principio de la conservación del momento lineal, el núcleo en estado 
excitado debe retroceder al emitir el fotón γ, desplazándose en dirección contraria a la radiación. 
Aplicando este principio, obtenemos la velocidad de retroceso del núcleo (VR) y, por tanto, la 
energía de retroceso (ER): 
VR = Eγ/Mc      (34) 
ER = Eγ2/2Mc2      (35) 
donde Eγ es la energía del fotón gamma emitido, c es la velocidad de la luz y M es la masa del 
sólido. Puesto que el núcleo no se encuentra aislado, sino que está ligado rígidamente a una red 
cristalina, es el cristal completo el que retrocede y como la masa del cristal es prácticamente 
infinita con respecto a la del núcleo aislado, la pérdida de energía por retroceso se minimiza 
[117-119].  
Por otro lado, es preciso que la energía de la transición sea lo suficientemente baja para que no se 
alcance el umbral de excitación fonónica de la red cristalina, y así el fotón γ no pierda energía. 
Esto limita la energía de las transiciones γ aptas para el efecto Mössbauer a Eγ < 130 keV. Desde 
un punto de vista cuántico, incluso si la energía es inferior a la necesaria para alcanzar dicho 
umbral de excitación fonónica, existe cierta probabilidad (no nula) de excitación de la vibración 
de la red cristalina. La probabilidad de que se produzcan emisiones o absorciones resonantes sin 
excitar simultáneamente el sólido a otro estado cuántico vibracional diferente se denomina 
factor f. Si se describe el sólido mediante la aproximación de Debye, el factor f se expresa del 
siguiente modo: 
f = exp (-6ERT/kθD2)     (36) 
Donde θD es la temperatura de Debye del sólido y k la constante de Boltzmann. 
Aun así, estas condiciones no son suficientes para observar el efecto Mössbauer. Para establecer 





el fenómeno de absorción resonante nuclear, debe ser la misma en el emisor y en el absorbente. 
Si los entornos químicos de los núcleos emisor y absorbente son distintos, los niveles energéticos 
nucleares se verán afectados por las interacciones eléctricas y magnéticas del entorno 
(interacciones hiperfinas), pudiendo quedar destruida la posible resonancia. La perturbación 
generada por las interacciones hiperfinas es del orden de 10-8 eV, y aunque, en principio, esta 
perturbación puede parecer muy pequeña, podría ser lo suficientemente grande para destruir la 
resonancia, cuya anchura de línea natural para las transiciones γ es del orden de 10-8 eV. El 
restablecimiento de la absorción resonante, destruida por la acción de las interacciones 
hiperfinas, se logra aplicando una velocidad Doppler adecuada, bien al emisor o al absorbente, 
de forma que se compensen las pérdidas o ganancias en sus niveles energéticos. 
Afortunadamente para los estudios de corrosión del Fe, un isótopo de este elemento, el 57Fe, cuya 
abundancia isotópica natural es 2,14 %, es el más favorable para realizar EM. En EM con 57Fe se 
emplea una fuente de 57Co, la cual decae por captura electrónica (con una vida media de 270 
días) al primer estado excitado del  57Fe [120], cuyo tiempo de vida media es aproximadamente 
10-7s. Al pasar al estado fundamental, el  57Fe emite, entre otros, un rayo gamma de 14,4 keV que 
es idóneo para EM, ya que posee un factor f a temperatura ambiente razonablemente alto (~ 0,7) 
y una vida media del estado excitado que conduce a un ancho de línea de 5,9 10-9eV, lo 
suficientemente estrecha como para permitir la resolución de las interacciones hiperfinas [118]. 
Concretamente, existen tres interacciones nucleares hiperfinas que permiten realizar la 
caracterización inequívoca de los productos de corrosión del hierro presentes en la herrumbre: 
a. Desplazamiento isomérico (δ o IS) 
El desplazamiento isomérico de las líneas de absorción en el espectro Mössbauer es el resultado 
de la interacción electrostática de Coulomb entre la carga nuclear distribuida sobre un volumen 
finito y la densidad de carga electrónica del átomo que es capaz de penetrar en el núcleo. La 
densidad de carga electrónica en el volumen del núcleo es aproximadamente constante e igual a 
– e |Ψ(0 |2. Para que se produzca tal interacción electrostática, es necesario que exista un 
solapamiento entre las funciones de onda electrónica y nuclear. Normalmente, sólo los electrones 
s tienen una probabilidad finita de penetrar o ser encontrados dentro del volumen del núcleo. 





desplazamiento de los niveles energéticos excitado (δEe  y fundamental (δEf), tanto en el núcleo 
emisor como en el núcleo absorbente, que hace que sus energías de transición (Ee – Ef) sean 
ligeramente diferentes. La diferencia entre estas energías de transición en unidades de velocidad 
se llama desplazamiento isomérico (δ) [119]. 
Para el 57Fe, la variación en la energía de transición para el núcleo emisor, 
ΔEemisor = (δEe-δEf)emisor, modifica la energía del fotón gamma emitido (Eγ =14,4 keV) en 
ΔEemisor. Ésta no tiene por qué coincidir con la variación en la energía de transición para el 
núcleo absorbente, ΔEabsorbente = (δEe-δEf)absorbente. Por tanto, la diferencia en los desplazamientos 
de energía, ΔEemisor y ΔEabsorbente, entre el núcleo emisor y el núcleo absorbente, genera un 
desplazamiento del pico de absorción con respecto a la energía resonante sin perturbar Eγ, en una 
cantidad δ = (δEemisor – δEabsorbente), conocido como desplazamiento isomérico. Para conseguir la 
absorción resonante, se aplica una velocidad Doppler para compensar la diferencia entre las 
energías de transición nuclear del emisor y el absorbente. 
b. Interacción cuadrupolar eléctrica (QS o Δ) 
La distribución de carga de un núcleo puede desviarse de la simetría esférica. Cuando el núcleo 
presenta una distribución de carga no esférica se dice que posee un momento cuadrupolar 
eléctrico Q. Núcleos con espín I ≤ ½ son esféricamente simétricos y poseen un momento 
cuadrupolar nulo (Q = 0). Además, el momento cuadrupolar eléctrico de un núcleo en estado 
excitado (Qe) es distinto del de su estado fundamental (Qf), puesto que la simetría de carga en 
ambos estados es diferente. 
En la mayoría de los materiales, la distribución de carga eléctrica que rodea al núcleo es 
asimétrica y ello conduce a la presencia de un gradiente de campo eléctrico (GCE) en el núcleo. 
La interacción entre el momento cuadrupolar nuclear con el gradiente de campo eléctrico que 
rodea al núcleo es lo que se conoce como interacción cuadrupolar eléctrica. Esta interacción 
rompe parcialmente la degeneración 2I +1 de los niveles nucleares de espín I > ½. En el 57Fe, el 
estado excitado con espín I = 3/2 se desdobla en dos subniveles con mI = ± 3/2 y mI = ± ½. En este 
caso, si el absorbente fuera una muestra policristalina con orientación al azar, el espectro 





distancia (velocidad) entre las dos líneas del doblete se denomina desdoblamiento cuadrupolar y 
proporciona información acerca del estado de oxidación, el número de coordinación y la 
distorsión de la red cristalina [120]. 
c. Interacción dipolar magnética  
Un nucleo atómico en el estado energético E con número cuántico de espín I > 0 posee un 
momento dipolar magnético no nulo,     =g 
n
I   , que puede interaccionar con un campo 
magnético ( B     ) en el núcleo. Esta interacción se denomina interacción dipolar magnética o 
efecto Zeeman del núcleo, desdoblando los niveles energéticos nucleares en 2I+1 componentes 
caracterizados por el número cuántico magnético nuclear mI [119]. En el 57Fe, el estado 
fundamental con If = ½ se desdobla en dos subestados mI = + ½ y - ½, mientras que el estado 
excitado con Ie = 3/2 se desdobla en cuatro subestados, mI = + 3/2, - 3/2, + ½ y – ½. Hay ocho 
―posibles‖ transiciones nucleares desde los subniveles energéticos del estado fundamental hasta 
los subniveles del estado excitado, sin embargo, las transiciones entre estos subniveles están 
gobernadas por las reglas de selección ΔI = 1 y ΔmI = 0, ± 1, resultando seis líneas de absorción. 
Para una muestra policristalina orientada al azar, la relación de las intensidades relativas de las 
seis líneas (sextete) debido a la interacción dipolar magnética es 3:2:1:1:2:3.  
Los datos obtenidos de la interacción magnética dipolar en un espectro Mössbauer pueden ser 
usados para investigar el ordenamiento magnético de la estructura electrónica del átomo, que está 
relacionado con el campo magnético hiperfino (B) en el nucleo 57Fe. El campo magnetico 
hiperfino B depende de la temperatura y, por tanto, la separación de las líneas del sextete varía 
con la temperatura. No se observa campo magnético hiperfino, y por tanto sextete, a 
temperaturas superiores a Tc (Temperatura de Curie) para materiales ferromagnéticos o 
ferrimagnéticos, o a temperaturas superiores a TN (Temperatura de Neel)  para materiales 
antiferromagnéticos. La Tabla 18 muestra las temperaturas de Curie y Neel de los óxidos y 
oxihidróxidos mayoritarios en la herrumbre, así como los parámetros Mössbauer para cada uno 





Por último, la Figura 31 esquematiza los diferentes parámetros hiperfinos desde el punto de vista 
de la absorción de la radiación gamma. 
Tabla 18: Parámetros Mössbauer de los óxidos y oxihidróxidos mayoriatarios en la atmósfera [27, 121]  









Goetita 400 TN 
295 0,37 -0,26 38,0 
4,2 0,48 -0,25 50,6 









Lepidocrocita 77 TN 
295 0,37 0,53 - 
4,2 
0,47 0,02 45,8 
0,25 0,02 45,4 
Magnetita 850 Tc 
295 
0,26 ≤ |0,02| 49 
0,67 0,00 46 
4,2    
Maghemita 820-986 Tc 
295 
0,23 ≤ |0,02| 50 
0,35  50 
4,2 
0,40 ≤ |0,02| 52 
0,48 ≤ |0,02| 53 
Los espectros Mössbauer realizados en la presente investigación han sido efectuados en el 
Instituto de Química-Física Rocasolano (CSIC) en la modalidad de transmisión. Para ello, se han 
obtenido espectros Mössbauer a 300 K y 15 K de las herrumbres formadas sobre los aceros 4 
(1 % Ni), 5 (2 % Ni), 6 (3 % Ni), 11 (0,54 % Cu, 0,54 % Cr) y 14 (0,50 % Cu, 2,38 % Ni, 
0,46 % Cr) tras un año de exposición a la atmósfera marina de mayor salinidad atmosférica 
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3.10.3 Espectroscopía Raman (ER) 
La espectroscopía Raman  es una técnica fotónica de alta resolución que proporciona en pocos 
segundos información química y estructural de prácticamente cualquier material, lo que permite 
identificar tanto compuestos orgánicos como inorgánicos. 
El análisis mediante ER se basa en hacer incidir radiación monocromática procedente de un láser 
sobre una muestra desconocida, detectándose posteriormente los fotones dispersados en la 
interacción. La mayor parte de los fotones interaccionan de forma elástica, es decir, sin 
experimentar cambio energético alguno. A esta interacción se la conoce como dispersión 
Rayleigh y no aporta información sobre la composición de la muestra a analizar. Sin embargo, 
una fracción muy pequeña de fotones, 10-5-10-6, interacciona inelásticamente, con lo que 
experimenta una ganancia o pérdida de energía que es característica de la naturaleza química y 
estado físico de la muestra de interés. Por tanto, los fotones dispersados de forma inelástica 
constituyen la señal Raman, mostrando valores de energía cuantizados, h(υ0 ± υr), siendo h la 
constante de Planck, υ0 la frecuencia de los fotones incidentes y υr las diferentes frecuencias 
Raman de los fotones dispersados. 
En resumen, el proceso físico puede ser interpretado del siguiente modo: el fotón incidente lleva 
a la molécula transitoriamente a un nivel superior de energía vibracional no permitido (virtual), 
el cual abandona rápidamente emitiendo un fotón para pasar a uno de los niveles de energía 
permitidos. La frecuencia a la cual es liberado este fotón dependerá del salto energético realizado 
por la molécula. Por consiguiente, pueden ocurrir dos situaciones: 
1. La energía del fotón dispersado es inferior a la del fotón incidente. En esta situación se 
produce una transferencia de energía del fotón a la molécula, con lo que aumenta la 
energía vibracional de los enlaces interatómicos en la muestra. El fotón es dispersado con 
frecuencias υ0 – υr y se produce la dispersión denominada Raman Stokes.  
2. La energía del fotón dispersado es superior a la del fotón incidente. Ocurre una 
transferencia de energía de la molécula al fotón, es decir, la molécula antes del choque se 





después del choque. El fotón es dispersado con frecuencias υ0   υr y se produce la 
dispersión denominada Raman anti-Stokes. 
El 99% de las moléculas a temperatura ambiente se encuentran en el estado vibracional de menor 
energía, por tanto, la probabilidad de que ocurran transferencias energéticas que den lugar a la 
dispersión Raman Stokes es mucho mayor que la de la dispersión Raman anti-Stokes. Esto 
significa que la espectroscopía Raman a temperatura ambiente realiza medidas de las frecuencias 
Stokes, ya que su intensidad es unas 100 veces superior a la de las frecuencias Raman anti-
Stokes.  
Los diferentes materiales tendrán un conjunto de frecuencias Raman propias, a modo de huella 
dactilar, que los harán fácilmente identificables. Estas frecuencias serán función tanto de la 
fortaleza de los enlaces químicos existentes como de la masa atómica de los átomos enlazados. 
El espectro Raman recoge estos fenómenos representando la intensidad óptica dispersada en 
función del número de onda normalizado al que se produce [122]. 
Se ha utilizado ER para realizar la caracterización de óxidos y oxihidróxidos de hierro presentes 
en la herrumbre de los aceros patinables seleccionados, formada durante un año de exposición en 
las diferentes atmósferas (Tabla 11). Los ensayos fueron realizados en los laboratorios de la Sede 
de Investigación Universitaria (SIU), de la Universidad de Antioquia, Medellín (Colombia). 
El espectrómetro microRaman utilizado es de la marca Horiba Jovin Yvon, y está equipado con 
un láser He/Ne con una longitud de onda de 632,8 nm y una potencia de 25 mW. Sin embargo, la 
potencia del láser fue reducida mediante un filtro neutro D1 para evitar transformaciones de fase 
de los óxidos existentes en la herrumbre, que pueden suceder debido al calentamiento durante la 
medida.  
La preparación de las muestras a ensayar requirió realizar cortes transversales de los aceros 
herrumbrados, embutición mediante resina epoxi de dos componentes y pulido a espejo con pasta 
de diamante de 1 µm. Se realizaron líneas de barrido desde la parte más interna de la herrumbre, 






Los espectros fueron grabados usando un microscopio óptico de 50 aumentos y un barrido en 
número de ondas de 100 a 1000 cm-1. El análisis de los espectros obtenidos fue realizado por 
comparación con las bandas Raman de óxidos de hierro sintéticos publicadas en la literatura. La 
Tabla 19 muestra las bandas Raman de los espectros de los óxidos de hierro habitualmente 
encontrados en los productos de corrosión atmosférica del acero, resaltándose en negrita aquellas 
más intensas [123, 124]. 
Tabla 19: Bandas Raman características de óxidos y oxihidróxidos de hierro presentes en productos de 
corrosión atmosférica del acero [123, 124] 
Óxido Formula Número de ondas (cm-1) 
Goetita α-FeOOH 205, 247, 300, 386, 418, 481, 549, 685 
Akaganeita β-FeOOH 314, 380, 549, 722 
Lepidocrocita γ-FeOOH 219, 252, 311, 349, 379, 528, 648 
Maghemita γ-Fe2O3 381, 486, 670, 718 
Magnetita Fe2O3 532, 667 
La Figura 32 presenta la forma de los espectros Raman de los óxidos de hierro sintéticos, 
Goetita, Akaganeita, Lepidocrocita, Maghemita y Magnetita, así como algunos picos que ayudan 







200 400 600 800 1000
200 400 600 800 1000
200 400 600 800 1000
200 400 600 800 1000





















Figura 32: Patrones de ER de óxidos de hierro sintéticos comúnmente encontrados 
en la herrumbre 
 
3.10.4 Microscopía óptica con luz polarizada 
Se utilizó un microscopio óptico con luz polarizada de la marca Nikon, modelo EPIPHOT 300, 
para observar posibles estratificaciones de la capa de herrumbre formada sobre los aceros 
patinables seleccionados, expuestos durante un año en las diferentes atmósferas (Tabla 11). Para 
ello se tomaron las imágenes más representativas mediante una cámara Infinity 2 acoplada al 
microscopio. 
3.10.5 Microscopía electrónica de barrido (MEB) 
Se seleccionaron muestras herrumbradas de los aceros patinables (Tabla 10), tras un año de 
exposición en las diferentes atmósferas (Tabla 11), para realizar la caracterización morfológica y 





electrónico de barrido de alta resolución (3 nm en el modo de alto vacío), modelo JSM-6490LV, 
equipado con detectores de electrones secundarios y electrones retrodispersados, así como un 










4.1 Caracterización de los aceros fabricados en el CENIM 
4.1.1 Microestructural  
La Figura 33 muestra microfotografías representativas obtenidas a 200 aumentos de los 
diferentes aceros seleccionados (Tabla 10). Todos ellos poseen una microestructura  tipo 
ferrita-perlita de grano equiaxial. Sin embargo, aquellos aceros con mayor contenido en 
elementos aleantes, aceros 6 y 14, muestran además la presencia de martensita y/o bainita. Esto 
es debido a que los elementos aleantes modifican los diagramas de transformación de fases del 
acero, transformaciones que se producen durante el normalizado, aumentando la templabilidad 
de los mismos al disminuir la velocidad crítica de enfriamiento [125]. 
No se han observado diferencias microestructurales significativas entre las secciones 














Acero 1 – 0,29 % Cu,0,12 % Ni y 0,08 % Cr 
  
Acero 4 – 0,27 % Cu, 0,92 %Ni y 0,07 %Cr Acero 7 – 0,26 % Cu, 0,12 % Ni y 0,50 % Cr 
  
Acero 5 – 0,27 % Cu, 1,69 % Ni y 0,07 % Cr Acero 11 – 0,54 % Cu, 0,11 % Ni y 0,54 % Cr 
  
Acero 6 – 0,28 % Cu, 2,83 % Ni y 0,08 % Cr Acero 14 – 0,50 % Cu, 2,38 % Ni y 0,46 % Cr 







Los aceros patinables son, principalmente, aceros estructurales que deben cumplir 
adecuadamente la función de sustentación mecánica, es decir, deben reunir un mínimo de 
propiedades mecánicas (límite elástico, resistencia a la tracción, tenacidad a la fractura, etc.).  
La fabricación de puentes es el mercado mayoritario de los aceros patinables sin pintar. De 
hecho, su uso en la construcción de puentes se ha triplicado en los últimos 10 años, llegando a 
superar actualmente el 15 % [126]. Ello ha sido debido al desarrollo de nuevos aceros patinables 
con mayores prestaciones, así como a la necesidad existente en reducir el ciclo de coste de vida 
de los materiales.  
Aunque existe una gran variedad de aceros estructurales en el mercado, el acero 
ASTM A 36/A 36M [127] es el que presenta las más bajas propiedades mecánicas, con un límite 
elástico mínimo de 250 Mpa. Sin embargo, dada su composición, no puede considerarse un acero 
patinable en sentido estricto, sino más bien un acero al cobre. La norma ASTM A 709/A 709 M 
[4] indica claramente qué aceros estructurales proporcionan un nivel de resistencia a la corrosión 
atmosférica en la mayoría de los ambientes, sustancialmente mejor que los aceros al carbono con 
cobre. La Tabla 20 muestra la composición de los aceros estructurales ASTM A 36/A 36M y 
ASTM A 709/A 709M. En esta norma se lee textualmente: ―cuando estos aceros son expuestos 
adecuadamente a la atmósfera, pueden ser usados desnudos (sin pintar) para muchas 
aplicaciones‖. De ellos, el grado 50W es el que muestra un menor límite elástico, 345 Mpa, 
menor tensión máxima, 485 Mpa, y una elongación del 23 %. Desde el punto de vista mecánico 
existen aceros estructurales resistentes a la corrosión atmosférica (patinables) con superiores 
prestaciones, sin embargo, un mayor límite elástico o tensión máxima suele venir acompañada de 
un descenso en la elongación, siendo de un 16 % para el grado de acero 100W.  
La Tabla 21 muestra los resultados obtenidos en el ensayo de tracción de los aceros fabricados. 
A tenor de los resultados puede indicarse que todos los aceros fabricados cumplen la norma 
ASTM A 709/A 709 M grado 50W desde el punto de vista mecánico, sin embargo quedan fuera 





Tabla 20: Especificaciones ASTM de los aceros estructurales A 36 / A 36M y A709/A 709M 
% A 36/A 36M 
A 709/A 709M 
50 W (grado A) 70 W 100 W (grado  A) 
C ≤0,26 ≤0,19 ≤0,19 0,15-0,21 
Si ≤0,40 0,30-0,65 0,20-0,65 0,40-0,80 
Mn - 0,80-1,25 0,80-1,35 0,80-1,10 
P ≤0,04 ≤0,04 ≤0,035 ≤0,035 
S ≤0,05 ≤0,05 ≤0,04 ≤0,035 
Cr - 0,40-0,65 0,40-0,70 0,50-0,80 
Cu ≥0,20 0,25-0,40 0,20-0,40 - 
Ni - ≤0,40 ≤0,50 - 
V - 0,02-0,10 0,02-0,10 - 
Mo - - - 0,18-0,28 
-  No existe especificación 










% Cu % Ni % Cr 
1 0,29 0,12 0,08 385 513 29,5 
4 0,27 0,92 0,07 382 520 32,5 
5 0,27 1,69 0,07 380 521 28 
6 0,28 2,83 0,08 423 596 26.5 
7 0,26 0,12 0,50 363 517 32.5 
11 0,54 0,11 0,54 437 564 32 






Una vez hemos confirmado que los aceros patinables fabricados en el CENIM manifiestan 
propiedades mecánicas suficientes para formar parte de estructuras portantes, resulta interesante 
y necesario evaluar sus propiedades anticorrosivas mediante ensayos electroquímicos. La Tabla 
22 muestra los resultados obtenidos en ensayos de polarización mediante electrodo de disco 
rotatorio. Dado que el medio natural de un acero patinable es la atmósfera, se han utilizado dos 
medios electrolíticos, 0,01 M NaCl y 0,01 M Na2SO4, simulando en cierto modo un ambiente 
marino e industrial respectivamente. 








% Cu % Ni % Cr Rp 
(kΩ  
EPCA 




V vs. VEEH 
1 0,29 0,12 0,08 0.95 -0.52 7.13 -0.14 
4 0,27 0,92 0,07 1.23 -0.51 6.69 -0.10 
5 0,27 1,69 0,07 1.07 -0.50 9.41 -0.07 
6 0,28 2,83 0,08 1.06 -0.51 9.35 -0.07 
7 0,26 0,12 0,50 0.97 -0.52 8.30 -0.10 
11 0,54 0,11 0,54 1.64 -0.50 4.69 -0.11 
14 0,50 2,38 0,46 1.50 -0.53 8.64 -0.08 
Los valores de potencial medidos en 0,01 M Na2SO4 fueron obtenidos con un electrodo de 
referencia de Cu/CuSO4, mientras que en 0,01 M NaCl se utilizó un electrodo de referencia de 
Ag/AgCl. Se han convertido los valores de potencial a un mismo electrodo de referencia, el 
electrodo estándar de hidrógeno (EEH), utilizando las siguientes correspondencias [128]: 
E (Cu/CuSO4) = 310 mV vs EEH 
E (Ag/AgCl) = 197 mV vs EEH  
Se desprende de la Tabla 22 que no se aprecian diferencias significativas en el comportamiento 





0,01 M NaCl. Todos los aceros ensayados se comportan de manera semejante en 0,01 M 
Na2SO4, mostrando potenciales a circuito abierto próximos a – 0,5 V vs EEH y valores de Rp de 
aproximadamente 1 kΩ. De igual forma, los aceros ensayados en 0,01 M NaCl presentan 
potenciales a circuito abierto cercanos a – 0,1 V vs EEH y valores de Rp alrededor de 8 kΩ. La 
Figura 34 muestra curvas de polarización obtenidas con electrodo de disco rotatorio, 
representativas de los aceros patinables ensayados. 


















Potencial vs EEH (V)
 
Figura 34: Curvas de polarización, obtenidas con electrodo de disco rotatorio, representativas de los aceros 
patinables en los dos medios ensayados, 0,01 M Na2SO4 y 0,01 M NaCl 
La conductividad de 0,01 M Na2SO4 es 2,14 mS x cm-1 mientras que la de 0,01 M NaCl es 







4.2 Ensayos naturales de exposición atmosférica 
4.2.1 Corrosión (pérdida de masa) 
La Figura 35 representa de forma resumida las pérdidas de masa experimentadas por los 
diferentes aceros expuestos durante un año en las seis estaciones de ensayo. 
Se observa el gran efecto que tiene el ambiente de exposición en el grado de corrosión, 
estableciéndose el siguiente orden creciente en corrosividad:  
El Pardo ≤ Madrid < Avilés ≤ Kopisty < Cabo Vilano 30 < Cabo Vilano 75 
Se aprecia que las atmósferas marinas de Cabo Vilano son los ambientes más corrosivos.  
Por otro lado, el efecto beneficioso del Ni se observa en todos los ambientes estudiados, ya sean 
rurales, urbanos, industriales o marinos; la corrosión disminuye ligeramente con el contenido en 
Ni. Hay que tener en cuenta que esta pequeña disminución ya se observa en el primer año de 
exposición, donde es conocido que los aceros patinables apenas se diferencian en cuanto a 
corrosividad del acero al carbono o acero al cobre. 
Por último, aumentos en el contenido en cobre, del 0,30 al 0,50 %, y del cromo del 0,10 al 






































































































1 - 0,29 % Cu    5 - 0,27 % Cu, 1,69 % Ni  7 - 0,26 % Cu, 0,50 % Cr 
4 - 0,27 % Cu, 0,92 % Ni  6 - 0,28 % Cu, 2,83 % Ni  11 - 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
















4.2.2 Productos de corrosión formados 
4.2.2.1 Coloración y textura de las herrumbres 
Para una determinada exposición atmosférica, se observan colores de herrumbre o pátinas más 
oscuras conforme mayor es la resistencia a la corrosión del acero, es decir, cuanto mayor es el 
contenido de Ni en la composición. La Figura 36 muestra la coloración de la herrumbre de los 
aceros expuestos a la atmósfera urbana de Madrid, representativa también para el resto de 
ambientes estudiados. 
La textura de las pátinas se aprecia con claridad en la Figura 37, donde se representan las pátinas 
formadas sobre el acero de menor contenido aleante, acero 1 – 0,29% Cu, y el acero de mayor 
contenido aleante, acero 14 - 0,50% Cu, 2,38% Ni y 0,46% Cr, en todos los ambientes de 
exposición (rural, urbano, industriales y marinos). Se observan pátinas con texturas más lisas, 
aspecto más homogéneo y granulometría más fina en las atmósferas rurales, urbanas e 
industriales moderadas y, texturas más rugosas, con aspecto más heterogéneo y granulometría 
más grosera en las atmósferas marinas. Por tanto, si asociamos texturas lisas a herrumbres poco 
porosas, se puede establecer el siguiente orden creciente en cuanto a grado de compacidad en 
función del ambiente de exposición: 
 Cabo Vilano 75 ≤ Cabo Vilano 30 < El Pardo ≈ Madrid ≈ Avilés < Kopisty 
Como se había indicado con anterioridad, la herrumbre se muestra especialmente oscura cuanto 
mayor es el contenido en níquel en la composición del acero, presentando además un menor 
grado de heterogeneidad.  Por último, dentro de las atmósferas marinas, la herrumbre es más 











Acero 1 - 0,29 %Cu 
  
Acero 4 - 0,27 % Cu, 0,92 % Ni Acero 7 - 0,26 % Cu, 0,50 % Cr 
  
Acero 5 - 0,27 % Cu, 1,69 % Ni Acero 11 - 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
  
Acero 6 - 0,28 % Cu, 2,83 % Ni Acero 14 - 0,50 % Cu, 2,38 % Ni y 0,46 % Cr 
Figura 36: Aspecto visual de los aceros tras un año de exposición en la estación atmosférica urbana de 






Acero 1  
0,29 % Cu  
Acero 14 





















Figura 37: Textura de las pátinas formadas sobre los aceros 1 y 14 en todos los ambientes de exposición 






4.2.2.2  Naturaleza de los productos de corrosión 
a. DRX 
Atmósferas rural y urbana 
Los productos de corrosión existentes en la herrumbre formada sobre los aceros expuestos en la 
atmósfera rural (El Pardo) y urbana (Madrid) no son muy diferentes en cuanto a naturaleza, ni 
tan siquiera en cuanto a proporciones relativas. Por tanto, vamos a hacer referencia únicamente a 
la naturaleza de los productos de corrosión existentes en las herrumbres generadas en el ambiente 
rural de El Pardo. 
La Figura 38 muestra los difractogramas obtenidos mediante DRX de las herrumbres formadas 
sobre cada uno de los aceros expuestos a la atmósfera rural de El Pardo. 
Han sido identificados dos oxihidróxidos de hierro, lepidocrocita (γ-FeOOH) y goetita 
(α-FeOOH), así como los máximos de difracción de un óxido de hierro, magnetita (Fe3O4) o 
maghemita (γ-Fe2O3), comunes en las herrumbres de todos los aceros. Estas dos últimas fases de 
óxido de hierro muestran difractogramas prácticamente idénticos, siendo muy complicada su 
identificación por DRX cuando están mezcladas con elevadas cantidades de lepidocrocita y 
goetita [76]. 
Los difractogramas de las herrumbres formadas sobre los aceros con Ni experimentan un 
descenso general en intensidad con respecto a aquellos donde el Ni está en cantidades residuales 
(≈ 0,10 % . Sin embargo, y de forma específica, es el máximo de difracción atribuido a la fase 
lepidocrocita el que sufre el mayor descenso relativo en intensidad. Por tanto, de forma 
cualitativa, se puede indicar que el elemento aleante Ni aumenta la proporción de 
goetita/lepidocrocita en la herrumbre formada, siendo mayor este efecto cuanto mayor es el 
contenido de Ni en el acero. 
Se ha realizado un análisis semicuantitativo del óxido de hierro y los oxihidróxidos de hierro 
presentes en los productos de corrosión, utilizando para ello la relación de intensidad 




















0,29 % Cu 
0,27 % Cu, 0,92%  Ni 
0,27% Cu, 1,69 % Ni 
0,28 % Cu, 2,83% Ni 
0,26% Cu, 0,5% Cr 
0,54% Cu, 0,54% Cr 





Figura 38: Difractogramas de rayos X de los productos de corrosión formados sobre los aceros después de 







La lepidocrocita es el oxihidróxido mayoritario formado sobre los diferentes aceros estudiados, 
independientemente de la composición de los mismos. Sin embargo, existe cierta tendencia a 
disminuir ligeramente su contenido a la vez que aumenta el de la fase goetita, para aquellos 
aceros que poseen el mayor porcentaje en Ni (3%). Por otro lado, la presencia de magnetita o 
maghemita es minoritaria en todas las composiciones de acero, aumentando ligeramente con el 
contenido en Ni. 
Atmósferas industriales 
En la Figura 40 se representan los difractogramas obtenidos mediante DRX, de las herrumbres 
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Figura 39: Análisis semicuantitativo realizado mediante DRX (método RIR) de los productos de corrosión 



















































































Nos centraremos en los datos obtenidos en la atmósfera de Kopisty para explicar la naturaleza de 
los productos de corrosión formados en ambientes industriales, muy similares, si bien será 
destacado algún hecho notable sobre los productos de corrosión formados en la otra atmósfera 
industrial (Avilés). 
Los productos de corrosión existentes en la herrumbre formada durante un año de exposición a la 
atmósfera industrial de Kopisty, son los mismos que fueron obtenidos en los anteriores 
ambientes, rural y urbano, y no están afectados por la composición del acero. Se aprecia 
claramente el máximo de difracción correspondiente a la fase lepidocrocita, cuya intensidad 
aumenta en aquellos aceros que no poseen Ni en su composición, 1,7 y 11. La morfología de los 
difractogramas vuelve a estar afectada por la composición del acero; cantidades crecientes de Ni 
hacen que se produzca un mayor achatamiento del pico de la fase lepidocrocita. Además, la fase 
goetita identificada muestra un pico de intensidad constante con independencia de la 
composición del acero. Por tanto, los aceros aleados con Ni deben presentar una mayor 
proporción goetita/lepidocrocita en sus herrumbres, siendo mayor para el acero con 3% Ni. Por 
último, se identifica un óxido de hierro que no es posible discernir inequívocamente entre 
magnetita o maghemita. 
Los espectros de difracción, además de permitir realizar la caracterización de los diferentes 
productos de corrosión existentes en la herrumbre, también permiten estimar el espesor de la 
misma a través de la altura del máximo de difracción del hierro. Cuanto mayor es la intensidad o 
altura de éste, menor es el espesor de la capa de herrumbre que ha tenido que atravesar la 
radiación X. Puede comprobarse que los picos más intensos del hierro son aquellos que tienen la 
más alta cantidad de Ni en su composición, confirmando los resultados obtenidos de pérdida de 
masa. 
De la misma forma que se hizo en la anterior caracterización de la herrumbre mediante DRX 
(atmósferas rural y urbana), se ha realizado una semicuantificación a través del método RIR. En 








 2 Theta 











0,29 % Cu 
0,27 % Cu, 0,92%  Ni 
0,27% Cu, 1,69 % Ni 
0,28 % Cu, 2,83% Ni 
0,26% Cu, 0,5% Cr 
0,54% Cu, 0,54% Cr 





Figura 40: Difractogramas de rayos X de los productos de corrosión formados sobre los aceros fabricados 





El peso de los constituyentes de la herrumbre formada en la atmósfera industrial de Kopisty no 
es diferente al correspondiente a las atmósferas rural y urbana, es decir, la fase lepidocrocita 
permanece como componente mayoritario de los productos de corrosión, la fase goetita es el 
componente intermedio y el óxido de hierro magnetita/maghemita forma el elemento minoritario 
dentro de la herrumbre. Sin embargo, hay que hacer constar que la presencia de 
14,2 mg SO2/(m2d) en el ambiente ha generado un notable aumento de la fase goetita a expensas 
de la lepidocrocita, especialmente en aquellos aceros que poseen Ni en su composición. El acero 
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Figura 41: Análisis semicuantitativo realizado mediante DRX de los productos de corrosión formados 





Aunque las mayores proporciones de goetita se han observado en la herrumbre formada en los 
dos ambientes industriales estudiados, la menor velocidad de depósito de SO2 en la atmósfera de 
Avilés (4,6 mg/(m2d)) hace que las herrumbres analizadas en este ambiente posean una 
proporción de goetita ligeramente inferior a las formadas en la atmósfera de Kopisty. En la 
Figura 42 se muestra el análisis semicuantitativo realizado por el método RIR para las 












































































































Figura 42: Análisis semicuantitativo realizado mediante DRX de los productos de corrosión formados 






Las herrumbres formadas en los ambientes marinos están constituidas por dos oxihidróxidos de 
hierro, lepidocrocita y goetita, y un óxido de hierro, magnetita o maghemita, que no es posible 
discernir mediante DRX de forma separada. Se trata de los mismos productos de corrosión que 
han sido identificados en la herrumbre formada en las restantes estaciones de ensayo. Es de 
destacar la ausencia de la fase akaganeita tras un año de exposición, oxihidróxido de hierro que 
es bastante común encontrar en las atmósferas marinas [129], si bien, por lo general, aparece a 
tiempos de exposición superiores a un año para las salinidades moderadas de Cabo Vilano 30 y 
75. 
Aparece lepidocrocita como constituyente mayoritario (mayor intensidad del máximo de 
difracción), goetita como componente intermedio y magnetita o maghemita como constituyente 
minoritarito que no es posible determinar de manera independiente. Parece obvio que los 
elementos aleantes no generan la aparición de diferentes productos de corrosión sobre el acero, 
sino que alteran su proporción, así como el grado de cristalinidad. Esto puede intuirse por la 
morfología de los difractogramas, donde se observa que cantidades crecientes de Ni hacen que se 
produzca un mayor achatamiento del pico de la fase lepidocrocita, manteniéndose constante la 
intensidad del máximo de difracción asociado a la goetita. Por tanto, los aceros aleados con Ni 
deben presentar una mayor proporción de goetita/lepidocrocita en sus herrumbres, siendo mayor 
para el acero con mayor contenido en níquel (3%). 
Por otro lado, el máximo de difracción asociado al hierro presenta menores intensidades con 
respecto a los anteriores ambientes, asociado a la mayor velocidad de corrosión y, por tanto, a los 
mayores espesores de herrumbre. De entre los distintos aceros, los aceros con mayor contenido 
en Ni muestran las mayores intensidades del pico del hierro debido al menor espesor de su 
herrumbre.  
En la Figura 43 se representan los difractogramas obtenidos mediante DRX de las herrumbres 
formadas sobre cada uno de los aceros expuestos a la atmósfera marina moderada de Cabo 









La Figura 44 muestra los resultados obtenidos en el análisis semicuantitativo realizado por el 
método RIR. 
2 Theta 











0,29 % Cu 
0,27 % Cu, 0,92%  Ni 
0,27% Cu, 1,69 % Ni 
0,28 % Cu, 2,83% Ni 
0,26% Cu, 0,5% Cr 
0,54% Cu, 0,54% Cr 





Figura 43: Difractogramas de rayos X de los productos de corrosión formados sobre los aceros después de un 





Resumiendo, la fase lepidocrocita es el producto de corrosión mayoritario en la herrumbre, la 
goetita el componente intermedio de la misma y el óxido de hierro, magnetita o maghemita, está 
presente de manera minoritaria, aunque ha experimentado un ligero aumento respecto a las 
herrumbres formadas en los anteriores ambientes.  
El NaCl es una sustancia higroscópica que al depositarse sobre la superficie del acero la 
mantiene húmeda durante un mayor tiempo, lo que dificulta la difusión del oxígeno y favorece la 
formación de especies menos oxidadas de hierro, como la magnetita, y maghemita.   
Por último, la proporción de goetita/lepidocrocita aumenta con el contenido de Ni en el acero, 
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Figura 44: Análisis semicuantitativo realizado mediante DRX de los productos de corrosión formados 





b. Espectroscopía Mössbauer 
Las Figuras 45, 46, 47, 48 y 49 muestran los espectros Mössbauer obtenidos a 300 K y 15 K, en 
la modalidad de transmisión, de las herrumbres formadas sobre los aceros 4, 5, 6, 11 y 14 tras un 
año de exposición a la atmósfera marina de mayor salinidad atmosférica (Cabo Vilano 75). 
Además, en  todas ellas se representa el mejor ajuste obtenido mediante funciones lorentzianas. 
Los espectros Mössbauer registrados a 300K de los productos de corrosión están constituidos por 
un intenso doblete paramagnético y una componente magnética ancha de menor intensidad. El 
doblete experimental se ha ajustado a dos dobletes cuyos parámetros (Tabla 23) se pueden 
asignar a diferentes oxihidróxidos de Fe3+: lepidocrocita, akaganeita o goetita 
superparamagnética (<15 nm) [27, 121].  Se descarta la presencia de la fase akaganeita, que a 
pesar de caracterizarse bien por DRX, no ha sido identificada. La presencia de goetita 
superparamagnética es relativamente habitual en las herrumbres formadas bajo estas 
condiciones, por lo que la contribución al doblete paramagnético de este tipo de fase es altamente 
probable.  
El  superparamagnetismo es un fenómeno por el cual sustancias ordenadas magnéticamente a 
una temperatura dada (y que, consecuentemente, dan lugar a sextetes en EM), se comportan 
como desordenadas (y dan lugar a dobletes en EM) cuando su tamaño de partícula es inferior a 
50 nm. A esa temperatura la energía térmica es mayor que la energía de anisotropía magnética de 
volumen, dando lugar a fluctuaciones del vector de imanación entre varias direcciones de fácil 
imanación. Los efectos de superparamagnetismo se pueden suprimir registrando espectros a una 
temperatura lo suficientemente baja como para que la energía térmica sea mucho más pequeña 
que la energía de anisotropía magnética. En el presente caso se ha elegido la temperatura de 15K 
porque a esa temperatura, en el caso de existir goetita superparamagnética entre las herrumbres, 
los efectos de superparamagnetismo estarán prácticamente eliminados. Además, al ser los 
parámetros de la goetita y la lepidocrocita muy diferentes a esa temperatura, se pueden 
cuantificar mucho más fácilmente las concentraciones relativas de cada uno de esos 
oxihidróxidos en la herrumbre analizada. Finalmente, los parámetros Mössbauer de la 
componente magnética observada a temperatura ambiente permiten su asignación inequívoca a 




magnéticamente a dicha temperatura. La alta anchura de línea de esa componente y el campo 
magnético hiperfino observado (ligeramente más bajo que el que corresponde a la goetita en 
volumen) son compatibles con la presencia de una distribución de tamaños de partícula de esa 
fase tal que, para algunos tamaños, los fenómenos de relajación superparamagnética no han 
desaparecido completamente a 300 K. 
Los espectros Mössbauer de los productos de corrosión analizados a 15 K muestran únicamente 
dos contribuciones magnéticas, es decir, solamente se aprecian dos sextetes experimentales 
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Figura 45: Espectros Mössbauer de transmisión a 300 K y 15 K, de los productos de corrosión 
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Figura 46: Espectros Mössbauer de transmisión a 300 K y 15 K, de los productos de corrosión 
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Figura 47: Espectros Mössbauer de transmisión a 300 K y 15 K, de los productos de corrosión 
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Figura 48: Espectros Mössbauer de transmisión a 300 K y 15 K, de los productos de corrosión formados 
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Figura 49: Espectros Mössbauer de transmisión a 300 K y 15 K, de los productos de corrosión 





Tabla 23: Parámetros Mössbauer de los productos de corrosión obtenidos del ajuste de los espectros de transmisión correspondientes a la atmósfera de 
Cabo Vilano 75 
Acero 
300 K 15 K 
Doblete Sextete Sextete 1 2 1 2 
IS QS IS QS IS QS B IS QS B IS QS B 
(mm/s) (mm/s) (mm/s) (T) (mm/s) (T) (mm/s) (T) 
4 0,37 0,54 0,36 0,92 0,36 -0,25 29,18 0,51 -0,20 49,65 0,50 0,00 44,11 
5 0,37 0,53 0,36 0,91 0,36 -0,21 29,04 0,50 -0,21 49,60 0,49 0,00 44,15 
6 0,37 0,55 0,36 0,91 0,34 -0,28 30,50 0,50 -0,20 49,42 0,50 0,01 43,96 
11 0,37 0,52 0,36 0,88 0,38 -0,16 30,15 0,51 -0,25 49,75 0,49 0,01 44,39 
14 0,37 0,56 0,35 0,97 0,37 -0,26 29,16 0,51 -0,22 49,43 0,48 0,00 44,20 
(Acero 4: 0,27% Cu y 0,92% Ni, acero 5: 0,27% Cu y 1,69% Ni, acero 6: 0,28% Cu y 2,83% Ni, acero 11: 0,54% Cu y 0,54% Cr, acero 14: 0,5% Cu, 







La Tabla 24 presenta los resultados del análisis cuantitativo obtenido tras el ajuste de los 
diferentes espectros Mössbauer de transmisión realizados a 300 K y 15 K, para todas las 
muestras de herrumbre analizadas. Además, se han supuesto iguales factores f para todos los 
oxihidróxidos presentes en los productos de corrosión de las muestras analizadas. 
Tabla 24: Analisis cuantitativo mediante EM de los productos de corrosión formados sobre 5 aceros 
patinables después de año de exposición a la atmósfera marina de Cabo Vilano 75 
Acero 
Principales elementos 
aleantes 300 K 15 K 
% Cu % Ni % Cr L + Gs G L G + Gs 
4 0,27 0,92 0,07 79,02 20,98 70,30 29,70 
5 0,27 1,69 0,07 81,18 18,82 68,80 31,20 
6 0,28 2,83 0,08 87,50 12,50 65,81 34,19 
11 0,54 0,11 0,54 77,44 22,56 77,66 22,34 
14 0,50 2,38 0,46 83,90 16,10 69,20 30,80 
La cuantificación de la fase goetita (G) con un tamaño de partícula inferior a 15 nm (goetita 
superparamagnética, Gs) se muestra en la Tabla 25, y ha sido estimada mediante la sustracción de 
la fase lepidocrocita (L) cuantificada a 15 K respecto al área del doblete experimental 
cuantificado a 300 K (L + Gs). 
 Gs = [L + Gs]300K – L15K     (37) 
Tabla 25: Cuantificación detallada de los diferentes oxihidróxidos presentes en la herrumbre formada sobre 
los diferentes aceros expuestos a la atmósfera de Cabo Vilano 75 
 % Cu % Ni % Cr L G Gs 
4 0,27 0,92 0,07 70,30 20,98 8,72 
5 0,27 1,69 0,07 68,80 18,82 12,38 
6 0,28 2,83 0,08 65,81 12,90 21,29 
11 0,54 0,11 0,54 77,66 22,34 0,00 




Se observa, confirmando los resultados obtenidos por DRX, como a medida que aumenta el 
contenido de Ni en el acero fabricado, disminuye la proporción de lepidocrocita cuantificada, a la 
vez que aumenta la cuantía de goetita en la herrumbre formada. Sin embargo, la espectroscopía 
Mössbauer revela un hecho de cierta importancia, la fracción de goetita superparamágnetica, es 
decir, goetita con un tamaño de partícula inferior a 15 nm, también aumenta con el contenido de 
Ni en el acero. El acero 11, sin Ni en su composición, no presenta goetita superparamagnética en 
la composición de la herrumbre, es decir, toda la goetita presente (22%) tiene un tamaño de 
partícula mayor a 15 nm. Sin embargo, la herrumbre formada sobre el acero que posee un 3 % 
de Ni, acero 6, contiene un 34 % de goetita, de la cual el 62 % de la misma se comporta de forma 
superparamagnética y tiene un tamaño de partícula inferior a 15 nm. 
Los ensayos de corrosión han mostrado que los aceros con mayor contenido de Ni en su 
composición experimentan menores pérdidas de masa, es decir, son más resistentes frente a la 
corrosión atmosférica, y estos aceros son los que presentan una mayor fracción de goetita en sus 
herrumbres con un tamaño de partícula inferior a 15 nm. 
4.2.2.3  Estructura de la capa de herrumbre 
a. Atmósferas rural y urbana 
La estructura de la capa de herrumbre ha sido analizada mediante espectroscopía microRaman, 
realizando líneas de barrido a lo largo de todo el espesor de la herrumbre. Las herrumbres 
formadas sobre dos aceros, 0,29 % Cu (acero 1) y 0,28 % Cu, 2,83 % Ni (acero 6), serán 
analizadas en detalle. El acero 1 es el acero de menor contenido aleante, mientras que el acero 6 
es uno de los dos aceros con mayor porcentaje de Ni en su composición. 
Las Figuras 50 y 51 muestran respectivamente los espectros Raman de las herrumbres formadas 
sobre los aceros 1 y 6 expuestos a la atmósfera urbana de Madrid. 
La herrumbre que se ha formado sobre ambos aceros está estructurada en dos capas, una externa 
de color marrón-anaranjado, que corresponde prácticamente en su totalidad a la fase 



























Figura 50: Espectros Raman de la herrumbre formada en la atmósfera de Madrid sobre el acero de menor 


























Figura 51: Espectros Raman de la herrumbre formada en la atmósfera de Madrid sobre el acero que posee 





Los productos de corrosión de la capa interna muestran espectros Raman más amorfos cuanto 
mayor es la proximidad al sustrato de acero. Los picos están por tanto menos definidos, es decir, 
son más anchos, lo que dificulta la identificación de las fases e indica que los productos de 
corrosión son de baja cristalinidad. Sin embargo, es posible la identificación de una mezcla de 
lepidocrocita (mayoritaria) y goetita (minoritaria) en la zona más interna de la herrumbre para 
ambos aceros. En general en el espectro la fase lepidocrocita es fácilmente identificable y 
aparece un pico a 300 cm-1 asociado a la fase goetita. Por otro lado, parece intuirse la presencia 
de maghemita en la zona más interna de la herrumbre, debido al pico existente próximo a 
718 cm-1, que no posee la fase magnetita. 
b. Atmósferas industriales 
Las Figuras 52 y 53 muestran respectivamente los espectros Raman a lo largo de una línea de 
barrido que recorre todo el espesor de la herrumbre de dos aceros, 0,29 % Cu (acero 1) y 
0,28 % Cu, 2,83 % Ni (acero 6), expuestos a la atmósfera industrial ligera de Avilés. 
La herrumbre que se ha formado sobre ambos aceros está estructurada en dos capas, una externa 
de color naranja, muy bien edificada sobre el acero 1, 0,29 % Cu, y una capa interna de color 
gris. Los productos de corrosión existentes en la capa externa consisten básicamente en 
lepidocrocita, mientras que la fase goetita predomina en la capa interna. Es de destacar el mayor 
grado de mezcla de esta fase, junto con lepidocrocita, en la capa interna de la herrumbre para el 
acero de menor contenido aleante.  
Por último, al igual que ocurría en los productos de corrosión formados en la atmósfera urbana 
de Madrid, aparece un pico próximo a 718 cm-1 en la capa interna de la herrumbre que podría 
atribuirse a la presencia de maghemita. 
Sin ánimo de ser redundantes se ha decidido mostrar únicamente los resultados de la atmósfera 
de Avilés como ambiente representativo de las atmósferas industriales. No obstante queremos 
destacar de los resultados obtenidos en la atmósfera de Kopisty, el mayor grado de cristalinidad 
mostrado por los oxihidróxidos existentes en ambas capas de la herrumbre formada sobre el 
acero con menor contenido aleante, 0,29 % Cu (acero 1). Esto no es de extrañar en el caso de la 




formadas en las atmósferas rural y urbana, sin embargo, es especialmente destacable en el caso 
























Figura 52: Espectros Raman de la herrumbre formada en la atmósfera industrial de Avilés sobre el acero de 



























Figura 53: Espectros Raman de la herrumbre formada en la atmósfera industrial de Avilés sobre el acero 




c. Atmósferas marinas 
Las Figuras 54 y 55 muestran respectivamente los espectros Raman a lo largo de una línea de 
barrido que recorre todo el espesor de la capa de herrumbre de dos aceros, 0,29 % Cu y 
0,28 % Cu, 2,83 % Ni, expuestos a la atmósfera marina moderada de Cabo Vilano 30. 
La herrumbre sobre ambos aceros está nuevamente estructurada en dos capas, una interna de 
color gris oscuro, rica en goetita, y otra externa de color anaranjado asociada a la lepidocrocita. 
Es de destacar lo bien formadas y estructuradas que se encuentran ambas capas, especialmente 
en el acero que posee 0,29 % Cu, donde es incluso posible apreciar dos etapas de crecimiento de 
la capa externa de lepidocrocita. Ésta se encuentra perfectamente divida en dos subcapas 
correspondientes a diferentes periodos de formación. 
Es obvio que la estructuración de las capas, así como su composición, es independiente del 
contenido aleante de los aceros estudiados. Sin embargo, el acero con 0,28 % Cu y 2,83 % Ni 
presenta en la capa interna un aumento en la intensidad y definición del espectro asociado a la 
goetita a medida que nos alejamos del sustrato de acero. Esto indica posiblemente que la fase 
goetita presenta un menor grado de cristalinidad cuanto más próxima se encuentra del sustrato de 
acero. Por otro lado, el espectro obtenido de la fase goetita en función de la distancia al sustrato 
metálico para el acero con 0,29 % Cu, no muestra tan claramente la tendencia anterior. Presenta 
una alternancia en la definición del espectro asociado a la goetita, es decir, diferentes grados de 
cristalización, correspondiendo las zonas pobremente cristalizadas con las regiones de color gris 
más oscuro. 
Por último, del mismo modo que ha sido apreciado en la herrumbre de las atmósferas 
anteriormente analizadas, es posible intuir la presencia de maghemita en la capa interna de la 
herrumbre, dada la presencia del máximo a 718 cm-1, más fácilmente apreciable en el acero con 
0,28 % Cu y 2,83 % Ni. 
Las capas de ambos aceros han sido caracterizadas también a través de microscopía electrónica 
de barrido. La Figura 56 muestra las fotografías tomadas a diferentes aumentos, desde 300 a 
5000. Se aprecia con relativa facilidad la estructuración de las capas observadas por 





correspondiente a la fase lepidocrocita, mientras que la capa interna es mucho más compacta y 
de difícil identificación. Por otro lado, se observan las diferentes etapas de crecimiento de la fase 
lepidocrocita en ambos aceros, que fueron únicamente intuidas para el acero con 0,29 % Cu por 
espectroscopía Raman. Esto parece indicar que la propia herrumbre interviene en el proceso 
electroquímico de corrosión, de tal forma que nuevos productos de corrosión se forman sobre la 






















Figura 54: Espectros Raman de la herrumbre formada en la atmósfera marina moderada de Cabo 




























Figura 55: Espectros Raman de la herrumbre formada en la atmósfera marina moderada de 










Figura 56: Micrografías MEB obtenidas a diferentes aumentos para los aceros expuestos al ambiente marino 





4.2.3 Características electroquímicas del sistema acero/capa de herrumbre  
Las Figuras 57 y 58 muestran los diagramas de impedancia de Nyquist, obtenidos mediante EIE, 
de los distintos aceros provistos de la capa de herrumbre formada en las diferentes atmósferas, 
después de 1 h y 24 h de inmersión en 0,01 M Na2SO4. 
La herrumbre generada durante la corrosión atmosférica del acero actúa como una barrera porosa 
que participa en el proceso electroquímico, dificultando el movimiento de iones a su través 
(polarización por resistencia), así como entorpeciendo el acceso de oxígeno a las zonas catódicas 
(polarización catódica). El efecto barrera que ejerce la herrumbre estará afectado por el espesor y 
grado de compacidad de la misma. 
Las Tablas 26 y 27 detallan las diferentes resistencias de las herrumbres. Éstas han sido 
obtenidas a partir del semicírculo correspondiente a altas frecuencias y se han normalizado 
teniendo en cuenta el espesor de la capa de herrumbre calculado por pérdida de masa en los 
ensayos atmosféricos. A efectos de cálculo, es necesario comentar que al haberse utilizado una 
celda electroquímica constituida por dos electrodos herrumbrados, el espesor de la capa de 
herrumbre a tener en cuenta es el doble del obtenido en los ensayos atmosféricos. 
Las resistencias normalizadas obtenidas después de 1 h de inmersión no son muy distintas para 
las diferentes composiciones de acero y condiciones de exposición atmosférica, aunque quizás 
existe una cierta tendencia a una mayor resistencia de la herrumbre en el caso de los aceros 4 a 6, 
con Ni (1-3 %), que sin embargo no siempre se observa en el acero 14 también de alto contenido 
en Ni. Esto podría indicar un mayor grado de compacidad de la herrumbre formada sobre los 
aceros con mayor resistencia normalizada, ya que el efecto del espesor de la herrumbre se ha 
tenido en cuenta al normalizar la resistencia. También es probable que el  tiempo de exposición 
no haya sido suficiente para estabilizar las capas de herrumbre y establecer diferencias entre 
ellas. 
Por otro lado, el aumento del tiempo de inmersión, 24 h, ha disminuído notablemente las 
resistencias normalizadas de la herrumbre. Esto confirma las bajas propiedades protectoras de los 
aceros patinables en condiciones de inmersión, comportándose de igual forma a como lo haría un 





Las resistencias normalizadas obtenidas después de 24 h de inmersión nos permiten observar con 
mayor claridad las siguientes tendencias: 
a) Los aceros aleados con Ni (aceros 4-6 y 14) presentan mayores resistencias normalizadas 
en la mayoría de los ambientes de exposición. 
b) Es de destacar las más elevadas resistencias de las capas de herrumbre obtenidas en la 
atmósfera industrial de Kopisty. Las herrumbres formadas en esta atmósfera de alto 
contenido en SO2 (14,2 mg/(m2d)), deben ser más compactas que las formadas en los 
restantes ambientes. 
c) En general, cuanto mayor es la corrosividad de la atmósfera del lugar de exposición 
mayor es la resistencia normalizada. 
d) En cuanto a las herrumbres formadas en las dos atmósferas marinas de Cabo Vilano, se 
observan importantes diferencias entre ellas. Las herrumbres formadas en 
Cabo Vilano 30 muestran, después de Kopisty, los mayores valores de resistencia 
normalizada. Se aprecia, asimismo, cómo la resistencia normalizada de la herrumbre 
aumenta progresivamente a medida que lo hace el contenido en Ni en la composición del 
acero. En cambio, la presencia de Cr o de un mayor porcentaje en Cu en el acero no 
modificó la resistencia de la herrumbre normalizada. 
e) La alta salinidad de la atmósfera marina de Cabo Vilano 75, en cambio, parece haber sido 
excesiva para consolidar una capa de herrumbre protectora.  
Probablemente se requieran mayores tiempos de exposición atmosférica (envejecimiento) 





















Figura 57: Diagramas EIE de los diferentes aceros expuestos en las 6 atmósferas, tras 1 h de inmersión en 
0,01 M Na2SO4  

























































4.0  0,29 % Cu
 0,27 % Cu, 0,92 % Ni
 0,27 % Cu, 1,69 % Ni
 0,28 % Cu, 2,83 % Ni
 0,26 % Cu, 0,50 % Cr
 0,54 % Cu, 0,54 % Cr
 0,50 % Cu, 2,38 % Ni, 0,46 % Cr
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Figura 58: Diagramas EIE de los diferentes aceros expuestos en las 6 atmósferas, tras 24 h de inmersión en 
0,01 M Na2SO4 
El Pardo 
Avilés 
Cabo Vilano 30 
Madrid 
Kopisty 
Cabo Vilano 75 







0,27 % Cu, 0,92 % Ni
0,27 % Cu, 1,69 % Ni
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Tabla 26: Resistencia de la herrumbre normalizada, Rh/e (Ω x cm2 x µm-1), tras 1 h de inmersión en Na2SO4, de los diferentes aceros después de un 








% Cu % Ni % Cr 30 75 
1 0,29 0,12 0,08 33 82 97 143 52 84 











94 5 0,27 1,69 0,07 85 128 103 158 94 110 
6 0,28 2,83 0,08 109 145 79 174 114 72 
7 0,26 0,12 0,50 98 123 76 113 53 135 
11 0,54 0,11 0,54 94 100 83 132 66 97 
14 0,50 2,38 0,46 83 115 97 106 92 107 
Promedio 95 117 88 139 78 101 
 
Rh, resistencia de la herrumbre en Ω x cm2 








Tabla 27: Resistencia de la herrumbre normalizada, Rh/e (Ω x cm2 x µm-1), tras 24 h de inmersión en Na2SO4, de los diferentes aceros después de un 








% Cu % Ni % Cr 30 75 
1 0,29 0,12 0,08 7 8 38 72 28 52 











47 5 0,27 1,69 0,07 6 10 54 158 54 56 
6 0,28 2,83 0,08 15 12 37 174 83 45 
7 0,26 0,12 0,50 7 7 28 42 28 92 
11 0,54 0,11 0,54 8 7 33 57 33 69 
14 0,50 2,38 0,46 15 11 48 53 40 66 
Promedio 10 9 38 74 45 60 
 
Rh, resistencia de la herrumbre en Ω x cm2 





4.3 Ensayos de laboratorio 
4.3.1 Ensayo humectación/secado Cebelcor 
4.3.1.1 Pérdida de masa 
La Tabla 28 (numéricamente) y la Figura 59 (gráficamente, mediante diagrama de columnas) 
muestran las pérdidas de masa (corrosión) de los distintos aceros después de 30 días de 
exposición en el ensayo Cebelcor en las diferentes atmósferas simuladas. 
Tabla 28: Pérdidas de masa (corrosión) de los distintos aceros tras 30 días de ensayo Cebelcor en las 





Tipo de atmósfera simulada 
% Cu % Ni % Cr Rural Urbana Industrial Marina suave 
Marina 
severa 
1 0,29 0,12 0,08 2,50 17,56 19,50 29,55 86,52 
4 0,27 0,92 0,07 2,06 14,31 15,67 18,13 80,23 
5 0,27 1,69 0,07 1,95 16,06 16,58 19,57 72,06 
6 0,28 2,83 0,08 1,63 15,60 15,31 20,12 67,28 
7 0,26 0,12 0,50 2,08 20,62 21,25 29,79 103,66 
11 0,54 0,11 0,54 1,92 17,43 19,05 23,46 88,00 
14 0,50 2,38 0,46 1,69 18,70 18,59 22,85 68.24 
Por lo general, las menores pérdidas de masa las presentan los aceros que poseen Ni en su 
composición (Aceros 4, 5, 6 y 14), en tanto que la mayor corrosión corresponde al acero 7 
(0,26 % Cu, 0,50 % Cr). La adición de un 0,5 % Cr al acero 1 o acero al cobre (0,29 % Cu) no 
mejora la resistencia a la corrosión, más bien lo contrario. Las pérdidas de masa experimentadas 
en función de los ambientes simulados, siguen el siguiente orden creciente, aumentando 
notablemente con la agresividad de la solución salina: 


















1 - 0,29 % Cu    5 - 0,27 % Cu, 1,69 % Ni   7 - 0,26 % Cu, 0,50 % Cr 
4 - 0,27 % Cu, 0,92 % Ni  6 - 0,28 % Cu, 2,83 % Ni   11 - 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 















































































4.3.1.2 Velocidad de corrosión 
La Figura 60 presenta la evolución de la velocidad de corrosión con el tiempo de exposición para 
los distintos aceros ensayados en las diferentes atmósferas simuladas.  
Todos los aceros disminuyen su velocidad de corrosión a medida que aumenta el tiempo de 
exposición, llegando por lo general a estabilizarse (estado estacionario) a los 20 días de ensayo. 
La velocidad de corrosión es máxima en las etapas iniciales de exposición donde la superficie del 
acero entra en contacto con el medio húmedo. A continuación el acero comienza a oxidarse, 
formándose productos de corrosión sobre su superficie que van edificando la capa de herrumbre. 
Ésta, dificulta la difusión del oxígeno a las zonas catódicas por efecto barrera, dando lugar a una 
disminución progresiva de la velocidad de corrosión con el tiempo de exposición. 
4.3.1.3 Aspecto de las capas de herrumbre formadas 
Las capas de herrumbre adquieren tonalidades más oscuras conforme se incrementa el contenido 
de Ni en la aleación, del mismo modo que ocurría en los ensayos naturales. 
Las tonalidades más claras (color anaranjado) las presenta el acero 1, acero al cobre (0,29 % Cu). 
La Figura 61 muestra el aspecto visual que presenta el acero al cobre (0,29 % Cu) y el acero 6, 
con mayor contenido en Ni (0,28 % Cu, 2,83 % Ni), después del ensayo Cebelcor en las distintas 
atmósferas simuladas. 
En el ensayo en agua destilada (simulación de atmósfera rural), la baja conductividad del agua, 
2,77 µS cm-1, hace que el medio sea bastante resistivo, apreciándose zonas sin corroer en la 
superficie del acero transcurridos los 30 días de ensayo. 
La herrumbre formada en los diferentes aceros expuestos a las atmósferas simuladas rural, 
urbana e industrial, presentan una textura suave o lisa, en tanto que en las atmósferas simuladas 
























































― Acero 1: 0,29 % Cu 
― Acero 7: 0,26 % Cu, 0,50 % Cr 
― Acero 11: 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
― Acero 4: 0,27 % Cu, 0,92 % Ni 
― Acero 5: 0,27 % Cu, 1,69 % Ni 
― Acero 6: 0,28 % Cu, 2,83 % Ni 
― Acero 14: 0,50 % Cu, 2,38 % Ni, 0,46 % Cr 
 




















































































































Figura 60: Variación de la velocidad de corrosión de los distintos aceros con el tiempo de exposición en el 




 Acero 1  
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Figura 61: Aspecto visual que presentaban los aceros 1 (0,29 % Cu) y 6 (0,28 % Cu, 2,83 % Ni) 





4.3.1.4 Evolución del potencial de corrosión (Ecorr) con el tiempo de ensayo 
El criterio que nos permite estimar el carácter protector de una capa de herrumbre formada sobre 
acero viene determinado por el rango de pasividad que predice el diagrama de Pourbaix para el 
sistema Fe/H2O a 25 ºC de temperatura. La Figura 62 reproduce el diagrama de Pourbaix para 
este sistema.   
 
Como puede observarse, el campo de pasividad del hierro está ligado a la estabilidad 
termodinámica de productos de corrosión como Fe3O4 (s) o Fe2O3 (s).  Sin embargo, a pH neutro 
e incluso ácido es únicamente la formación de Fe2O3 (s) la que produce el estado pasivo del 
hierro desde el punto de vista termodinámico.  
El pH de las disoluciones utilizadas en los diferentes ambientes simulados apenas modifican el 
pH del agua destilada, 5,7. El NaHSO3 es ligeramente ácido y se encuentra en muy baja 
concentración en los ambientes urbano e industrial, mientras que el NaCl es una sal procedente 
de un ácido y base fuerte que no altera el pH del agua destilada en los ambientes marinos. Por 
tanto, es posible conocer por medio de la reacción electroquímica (38) el potencial 
Figura 62: Diagrama de Pourbaix del sistema Fe/H2O a 25 ºC 
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termodinámico a partir del cual está favorecida la formación de Fe2O3 (s) en esas condiciones 
[132]. 
2 Fe2+ + 3 H2O ↔ Fe2O3
 
+ 6 H+ + 2e-    (38) 
E = 0,728 – 0,1773 pH – 0,059 log [Fe2+] (V vs EEH)   (39) 
Suponiendo una concentración  10-6 M de Fe2+ dentro del rango de pasividad, podemos calcular a 
partir de la ecuación (39) el potencial mínimo necesario para que el hierro se encuentre en estado 
pásivo y forme Fe2O3 (s) sobre su superficie.  
Una vez realizado el cálculo, a pH 5,7 se requiere un potencial superior a -170 mV vs ECS 
(electrodo de calomelanos saturado) para que se inicie la formación de Fe2O3 (s). Sin embargo, 
que se produzca la formación de herrumbre no implica que ésta sea protectora. En un trabajo 
realizado por M. Pourbaix con un dispositivo similar (ensayo Cebelcor) y combinando datos de 
velocidad de corrosión con potenciales de electrodo del acero, estimó que una herrumbre puede 
actuar de forma protectora si el potencial de electrodo alcanza 200 mV vs ECS [14, 133]. 
Atendiendo al criterio de Pourbaix, vamos a mostrar los resultados obtenidos en las diferentes 
atmósferas simuladas: 
Atmósfera rural (simulada) 
La Figura 63 muestra la evolución del potencial a circuito abierto en el ensayo Cebelcor para los 
distintos aceros, incluyendo acero al carbono como referencia.  
Todos los aceros patinables ensayados (convencionales y avanzados) han alcanzado con el 
tiempo de exposición potenciales superiores a 200 mVECS, con lo que puede considerarse que se 
han formado capas protectoras de herrumbre. Contrariamente, el acero al carbono, a pesar de 
experimentar cierta polarización anódica, se ha estabilizado a un valor de potencial inferior a 
200 mVECS. Por tanto, atendiendo al criterio de Pourbaix, la herrumbre formada sobre acero al 





― Ac. al carbono 
― Ac. 1: 0,29 % Cu 
― Ac. 4: 0,27 % Cu, 0,92 % Ni 
― Ac. 5: 0,27 % Cu, 1,69 % Ni 
― Ac. 6: 0,28 % Cu, 2,83 % Ni 
― Ac. 7: 0,26 % Cu, 0,50 % Cr 
― Ac. 11: 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
― Ac. 14: 0,50 % Cu, 2,38 % Ni, 0,46 % Cr 
 





























De acuerdo a los resultados obtenidos, la evolución del potencial con el tiempo de exposición es 
una herramienta útil que detecta claramente las diferencias existentes en cuanto a las propiedades 
protectoras de la herrumbre formada sobre acero patinable y acero al carbono, incluso en un 
ambiente tan poco agresivo como es la atmósfera rural simulada, sin embargo, resulta difícil 
establecer distinciones entre los diferentes aceros patinables fabricados, ya que no se aprecia una 
relación directa entre corrosión y valor de potencial alcanzado. 
Atmósferas urbana e industrial simuladas 
La Figura 64 muestra la evolución del potencial a circuito abierto en el ensayo Cebelcor para los 
distintos aceros.  
Todos los aceros experimentan una polarización anódica, es decir, el potencial a circuito abierto 
tiende hacia valores de potencial más nobles. Sin embargo, no todos alcanzan el potencial de 
200 mV vs ECS transcurridos los 30 días de ensayo. Únicamente lo alcanzan al finalizar el 
ensayo los aceros patinables 1, 4, 7 y 11, con menor contenido aleante, precisamente los que han 
experimentado mayores pérdidas de masa (ver Figura 35). Por otro lado, los aceros patinables 5, 




6 y 14, de mayor contenido aleante y menores pérdidas de masa, aunque próximos, presentan 
potenciales de electrodo algo inferiores a los 200 mV vs ECS al finalizar el ensayo. Por tanto, se 
puede decir, que aunque algunos aceros patinables se muestran ligeramente más activos desde el 
punto de vista termodinámico, presentan una cinética de corrosión algo más lenta (menores 
velocidades de corrosión). Además se aprecia como el potencial de electrodo de los aceros tiende 
a ir en aumento, polarización anódica, lo que indica que a mayores tiempos de exposición, 
probablemente todos ellos alcanzarían los 200 mV vs ECS. 
 
De nuevo, resulta evidente el comportamiento electroquímicamente diferente del acero al 
carbono respecto al conjunto de aceros patinables, indicando que su herrumbre es la menos 
protectora. 
Ambientes marinos simulados 
La Figura 65 muestra la evolución del potencial a circuito abierto en el ensayo Cebelcor para los 
distintos aceros. 
Figura 64: Evolución del potencial de corrosión en circuito abierto en los ambientes urbano (izquierda)  
e industrial (derecha) 






















































― Ac. al carbono 
― Ac. 1: 0,29 % Cu    
― Ac. 7: 0,26 % Cu, 0,50 % Cr  
― Ac. 11: 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
  
 
― Ac. 4: 0,27 % Cu, 0,92 % Ni 
― Ac. 5: 0,27 % Cu, 1,69 % Ni  
― Ac. 6: 0,28 % Cu, 2,83 % Ni 






Todos los aceros experimentan aumentos del potencial hacia valores más nobles, es decir, 
experimentan una polarización anódica, pero a diferencia de los anteriores ambientes son valores 
más negativos, menores conforme mayor es la agresividad de la atmósfera, y por tanto bastante 
inferiores a los 200 mV vs ECS necesarios para considerar a las capas de herrumbre formadas 
como protectoras, de acuerdo con el criterio de Pourbaix. Por otro lado, cabe destacar que los 
aceros que poseen Ni en su composición, a pesar de alcanzar valores de potencial algo más 
activos que el resto de aceros, son los que experimentan, en promedio, las menores velocidades 
de corrosión. Por tanto, parece confirmarse lo observado en los ambientes urbano e industrial, 
son aceros termodinámicamente algo más activos pero con una cinética de corrosión más lenta, 
lo que hace que experimenten menores velocidades de corrosión. 
De igual forma que en el resto de ambientes simulados, el acero al carbono experimenta las 
menores polarizaciones anódicas, señalando que su herrumbre presenta las más pobres 
propiedades protectoras. 
 Figura 65: Evolución del potencial a circuito abierto en el ambiente marino simulado, suave 
(izquierda) y severa (derecha) 















































― Ac. al carbono  
― Ac. 1: 0,29 % Cu    
― Ac. 7: 0,26 % Cu, 0,50 % Cr  
― Ac. 11: 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
  
 
― Ac. 4: 0,27 % Cu, 0,92 % Ni 
― Ac. 5: 0,27 % Cu, 1,69 % Ni  
― Ac. 6: 0,28 % Cu, 2,83 % Ni 





4.3.2 Cámara de corrosión cíclica SAE J2334 
La Figura 66 muestra la velocidad de corrosión experimentada por los diferentes aceros en el 
ensayo de corrosión acelerado SAE J2334. 
Se aprecia que en el medio agresivo del ensayo, 1 % NaCl, la presencia de Ni atenúa la velocidad 
de corrosión, siendo ésta menor conforme mayor es el contenido en Ni (3 %) en la composición 
del acero. Por otro lado, es notorio el efecto perjudicial del Cr, que aumenta la velocidad de 
corrosión del acero. Así, la adición de 0,5 % Cr al acero al cobre (acero 1) hace que la velocidad 
de corrosión experimente un aumento de 44 µm en un mes de ensayo. La adición de un 
0,54 % Cu (acero 11) anula el efecto perjudicial del Cr.  
 
Una vez transcurrido el ensayo se realizaron análisis mediante DRX sobre las probetas con 
objeto de caracterizar los productos de corrosión existentes en las capas de herrumbre externa 

































Ac. 1: 0,29 % Cu 
Ac. 4: 0,27 % Cu, 0,92 % Ni 
Ac. 5: 0,27 % Cu, 1,69 % Ni 
Ac. 6: 0,28 % Cu, 2,83 % Ni 
Ac. 7: 0,26 % Cu, 0,50 % Cr 
Ac. 11: 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
Ac. 14: 0,50 % Cu, 2,38 % Ni, 0,46 % Cr 
 






Acero 1 - 0,29 %Cu 
  
Acero 4 - 0,27 % Cu,0,92 % Ni Acero 7 - 0,26 %Cu, 0,50 % Cr 
  
Acero 5 - 0,27 % Cu, 1,69 % Ni Acero 11 - 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
  
Acero 6 - 0,28 % Cu, 2,83 % Ni Acero 14 - 0,50 % Cu, 2,38 % Ni y 0,46 % Cr 
Figura 67: Aspecto visual de la capa de herrumbre externa de los diferentes aceros expuestos durante un mes 





Acero 1 - 0,29 %Cu 
  
Acero 4 - 0,27 % Cu, 0,92 %Ni Acero 7 - 0,26 %Cu, 0,50 %Cr 
  
Acero 5 - 0,27 % Cu, 1,69 % Ni Acero 11 - 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
  
Acero 6 - 0,28 % Cu, 2,83 %Ni Acero 14 - 0,50 % Cu, 2,38 % Ni y 0,46 % Cr 
Figura 68: Aspecto visual de la capa de herrumbre interna de los diferentes aceros expuestos durante un mes 
en la cámara cíclica SAE J2334 
Cabe destacar que la capa de herrumbre externa en todos los aceros ensayados fue fácilmente 





el uso de un martillo se golpean los bordes de la probeta herrumbrada con suavidad, tratando de 
extraer la capa de herrumbre lo menos fracturada posible. La capa de herrumbre interna está 
formada por los productos de corrosión que permanecen en el acero una vez extraída la capa de 
herrumbre externa.  
La capa de herrumbre externa tiende a oscurecerse a medida que aumenta el contenido de 
elementos aleantes, siendo especialmente oscura la formada sobre el acero 14. 
En cuanto a la capa de herrumbre interna pueden apreciarse dos zonas, una de color amarillo 
anaranjado, normalmente rica en akaganeita, y otra de color marrón oscuro. Se aprecia una 
disminución del área de color amarillo anaranjado cuanto mayor es el contenido de Ni en la 
composición del acero. 
La Figura 69 muestra a modo de ejemplo las dos caras de la capa de herrumbre externa que 
presentaba el acero 1 transcurrido un mes del ensayo SAE J2334. 
La Figura 70 muestra los difractogramas obtenidos mediante DRX de las respectivas capas de 
herrumbre externa, edificadas sobre cada uno de los aceros mediante el ensayo cíclico 
SAE J2334. Se han identificado los mismos productos de corrosión para todos los aceros 
estudiados, dos oxihidróxidos de hierro, lepidocrocita y goetita, así como un óxido de hierro que 
podría ser atribuido, bien a magnetita, o bien a maghemita. Como ya se ha mencionado repetidas 
b a 
Figura 69: Aspecto visual de las dos caras de la capa de herrumbre externa: a) superficie 
en contacto con la capa interna de herrumbre y b) superficie en contacto con la atmósfera. 




veces, estas dos fases de óxido de hierro muestran difractogramas prácticamente idénticos siendo 
muy complicada su diferenciación por DRX. 
Además se ha realizado una evaluación semicuantitativa de las fracciones relativas del óxido de 
hierro y  de los oxihidróxidos de hierro presentes en la capa de herrumbre externa, utilizando 
para ello la relación de intensidad relativa (I/Ic) de las fichas de los patrones de difracción en 
polvo (PDF). La Figura 71 expone los resultados de esa evaluación, donde puede apreciarse una 
elevada concentración del oxihidróxido lepidocrocita en la capa de herrumbre externa, así como 
un contenido en magnetita/maghemita superior al de las herrumbres formadas en las 
exposiciones naturales en la atmósfera. Por otro lado, parece observarse un aumento en el 
contenido de goetita y magnetita/maghemita para los aceros con una mayor proporción en Ni, a 
la vez que disminuye notablemente el contenido en lepidocrocita. 
La composición de la herrumbre formada sobre el acero de nivel intermedio de Ni (2 %) no 
muestra valores intermedios a los presentados por las herrumbres correspondientes a contenidos 








Figura 70: Difractogramas de rayos X de la capa de herrumbre externa de los diferentes aceros, expuestos 
durante 1 mes al ensayo cíclico SAE J2334 













0,29 % Cu 
0,27 % Cu, 0,92%  Ni 
0,27% Cu, 1,69 % Ni 
0,28 % Cu, 2,83% Ni 
0,26% Cu, 0,5% Cr 
0,54% Cu, 0,54% Cr  









La Figura 72 muestra los difractogramas obtenidos mediante DRX de las respectivas capas de 
herrumbre internas, edificadas sobre los diferentes aceros en el ensayo cíclico SAE J2334. 
Destacan dos productos de corrosión que no fueron identificados en la capa más externa de la 
herrumbre: Akaganeita y FeCl2.4H2O, así como la ausencia de lepidocrocita y una proporción 
pequeña de goetita. La identificación del compuesto FeCl2.4H2O se asocia a la presencia de los 

















































































































Figura 71: Análisis semicuantitativo de los oxihidróxidos y óxido de hierro existentes en los productos de 







Figura 72: Difractogramas de rayos X de la capa de herrumbre interna de los diferentes aceros expuestos 
durante 1 mes al ensayo cíclico SAE J2334 








0,29 % Cu 
0,27 % Cu, 0,92%  Ni 
0,27% Cu, 1,69 % Ni 
0,28 % Cu, 2,83% Ni
 
0,26% Cu, 0,5% Cr
 
0,54% Cu, 0,54% Cr  









Los productos de corrosión existentes en las capas de herrumbre interna, para cada uno de los 
aceros estudiados, han sido cuantificados de forma relativa a partir de las medidas de DRX, del 
mismo modo que se hizo para las capas de herrumbre externa. La Figura 73 expone los 
resultados de la cuantificación, donde puede apreciarse que la fase akaganeita es el oxihidróxido 
de hierro mayoritario de la capa interna. Destaca la desaparición completa de la fase 
lepidocrocita y un aumento notable de la presencia de magnetita/maghemita, cuya formación 
parece estar en competencia directa con la fase akaganeita [134], es decir, en general cuanto 
mayor es la proporción de magnetita/maghemita menor es la proporción de akaganeita y 
viceversa.  
Figura 73: Cuantificación relativa de los productos de corrosión existentes en la capa de herrumbre 
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De modo similar a como pasaba en la capa externa de herrumbre, la composición de la 
herrumbre formada sobre el acero de nivel intermedio de Ni (2 %)  no muestra valores 
intermedios a los presentados por las herrumbres correspondientes a contenidos de 1 % y 3 %, 










5.1 Consideraciones previas 
La corrosión atmosférica ha sido un campo científico ampliamente investigado en España y en el 
Centro Nacional de Investigaciones Metalúrgicas (CENIM) en particular [1, 135]. La mayoría de 
los estudios realizados en España han considerado los cuatro metales de referencia típicos: acero 
al carbono, zinc, cobre y aluminio. Sin embargo, se echaban en falta estudios de corrosión 
atmosférica sobre aceros patinables, teniendo en cuenta la utilización creciente de este material 
en la construcción de tableros de puentes, fachadas de edificios, quitamiedos, postes de luz, etc. 
Los aceros patinables, "low alloy steels" o "weathering steels" como se les denomina en la 
literatura sajona, son aceros estructurales de baja aleación y alto límite elástico que experimentan 
en la atmósfera menor corrosión que el acero al carbono desnudo y además poseen superiores 
propiedades mecánicas, por lo que constituyen un material idóneo para sustituir al acero al 
carbono en estructuras de larga duración. Aumentan el coste inicial de la estructura en un 20 % 
debido a su especial composición, sin embargo poseen mayor resistencia a la corrosión y no 
necesitan ser pintados ni requieren operaciones de repintado. Concretamente, los costes típicos 
del repintado de un puente de acero al carbono suponen un 12 % del coste inicial del puente, con 
ciclos de repintado que oscilan entre 6 y 15 años, dependiendo de la agresividad del ambiente de 
exposición. Por tanto, las estructuras de acero patinable son normalmente más rentables con 
respecto al acero al carbono pintado [136] después de 15 años en servicio en ambientes de 
moderada agresividad.  
El estudio que se presenta en esta Memoria constituye la primera investigación en profundidad 
realizada en España sobre la corrosión atmosférica del acero patinable. Después de una breve 
toma de contacto con la temática [91], ya comentada anteriormente en el apartado de objetivos, 
se obtuvo del Plan Nacional de Investigación la necesaria financiación para emprender una 
ambiciosa investigación sobre el comportamiento en la atmósfera de aceros patinables 
convencionales y avanzados. 
Mediante la técnica de refusión por electroescoria, se fabricaron en las instalaciones del CENIM 
aceros patinables modificando la composición con respecto al acero al cobre (Fe – 0,29 % Cu), 






 Cu: 0,3 % ; 0,5 % y 1,0 % Cu 
 Cr: 0 % y 0,5 % 
 Ni: 0 % ; 1,0 % ; 2,0 % y 3 %  
tratando de conocer posibles efectos sinérgicos o antagónicos entre los diferentes elementos 
aleantes. 
El comportamiento de los aceros patinables depende extraordinariamente de las características 
ambientales de la atmósfera donde son expuestos. En la literatura existe consenso en cuanto al 
uso de aceros patinables en ambientes rurales y urbanos, no ocurriendo lo mismo en ambientes 
industriales y marinos. En estos dos últimos ambientes sería necesario establecer, 
respectivamente,  un nivel crítico de SO2 y salinidad (Cl-) que no convendría superar para 
mantener las propiedades protectoras de la herrumbre frente a la corrosión atmosférica y que 
permitan en la práctica la utilización del acero patinable sin pintar. Así, algunos investigadores 
consideran el efecto positivo (e incluso necesario) que ejerce el SO2 atmosférico en la formación 
de la pátina protectora [66, 137-139], si bien el contenido en SO2 de la atmósfera no debería 
exceder un cierto nivel. Por otro lado, el acuerdo entre los diferentes investigadores es unánime 
sobre el beneficio exiguo que supone utilizar el acero patinable convencional con relación al 
acero al carbono en atmósferas marinas [140]. 
En la literatura existe gran confusión respecto a los parámetros ambientales de la atmósfera que 
limitan la aplicabilidad de los aceros patinables sin pintar. En 1981, el departamento de 
transporte del Reino Unido, en su manual para el diseño de puentes y carreteras (norma de 
transporte BD 7) [141], sugirió que no debería usarse acero patinable sin pintar cuando: 
1. El nivel de cloruros exceda 10 mg Cl-/(m2 d). 
2. El tiempo de humectación anual exceda el 60%. 
3. El nivel de SO2 sea superior a 168 mg SO2/(m2 d). 
Posteriormente, la actualización de esta norma en 2001 estableció nuevos niveles críticos para 
cloruros y  SO2, 300 mg Cl-/(m2 d) y 200 mg SO2/(m2 d) respectivamente.  
En 1989, el departamento de transporte de Estados Unidos, que es responsable de la 
administración federal de carreteras, emitió una nota técnica sobre las condiciones que deberían 





50 mg/(m2 d) de cloruros, y 168 mg/(m2 d) de SO2, así como un tiempo medio de humectación 
superior al 60%.  
En cuanto a los niveles permisibles de SO2 en la atmósfera para la utilización de aceros 
patinables sin pintar, Knotkova et al. [89] señalan 86 mg SO2/(m2 d). Tanto este valor límite 
como los especificados por los departamentos de transporte del Reino Unido y Estados Unidos, 
200 y 168 mg SO2/(m2 d) respectivamente, nos parecen excesivos. A partir de los datos de 
corrosión del acero patinable (ASTM A-242), al cabo de 8 años de exposición en las atmósferas 
no marinas del Programa Internacional Cooperativo de Materiales (ICP-Materials) UN/ECE 
[104], hemos confeccionado la Figura 74 [90]. 
De acuerdo con la Figura 74, niveles de SO2 superiores a 20 mg/(m2d) promueven velocidades 
de corrosión del acero patinable superiores a 6 µm/año, valor límite que se considera aceptable 
para la utilización del acero patinable sin pintar. 
Con el fin de aportar nuestro punto de vista sobre esta controversia, en la investigación hemos 
considerado dos atmósferas contaminadas por SO2, Avilés y Kopisty, que presentan 
concentraciones medias anuales de 4,64 y 14,16 mg SO2/(m2d) respectivamente, acercándonos a 
la concentración límite de 20 mg SO2/(m2d) señalada anteriormente. 
















Velocidad de corrosión, m/año
Figura 74: Variación de la velocidad de corrosión del acero patinable convencional 





En cuanto al nivel permisible de Cl- en la atmósfera, en 1993 tres organismos japoneses (el 
Instituto de investigación de obras públicas perteneciente al Ministerio de la construcción, la 
asociación japonesa para la construcción de puentes de acero y el club Kozai) formularon una 
guía sobre la aplicación de acero patinable sin pintar basada en ensayos de exposición de larga 
duración (9 años) realizados entre 1981 y 1993 [143]. La conclusión a la que llegaron con 
respecto a la velocidad límite de depósito de cloruros fue de 3 mg/(m2d) [88], valor que nos 
parece excesivamente bajo. Actualmente, el límite de cloruros en Japón se ha fijado en 6 
mg/(m2d), aunque existe un debate abierto que trata de aumentarlo en el rango de                       
6-12 mg Cl-/(m2d), dependiendo de las condiciones de uso [144]. 
Se echan en falta en la literatura científica otros estudios encaminados a la determinación de la 
salinidad crítica de las atmósferas marinas para la utilización de los aceros patinables. De ahí que 
hayamos aprovechado esta investigación para experimentar con dos atmósferas marinas 
moderadas, de 30 y 75 mg Cl-/(m2d) (valores medios anuales). 
En la presente investigación se han expuesto durante un año en 6 estaciones de ensayo de 
corrosión atmosférica, 7 de los 14 aceros patinables fabricados. Cinco de ellas se encuentran 
situadas en España: atmósfera rural (El Pardo), atmósfera urbana (Madrid), atmósfera industrial 
moderada (Avilés), [SO2] = 4,64 mg/(m2d), y dos estaciones marinas situadas en La Coruña, 
denominadas Cabo Vilano 30 y Cabo Vilano 75, indicando esta cifra la salinidad anual media 
(mg Cl-/m2d) de la atmósfera donde se encuentra la estación de corrosión. La sexta estación 
atmosférica se encuentra situada en Kopisty (República Checa). Se trata de una atmósfera 
industrial, [SO2] = 14,16 mg/(m2d), de mayor contenido en SO2, que nos ha ayudado a completar 
un amplio abanico de tipos de atmósfera. 
Llegados a este punto conviene definir lo que la comunidad científica entiende por una 
herrumbre protectora, es decir, aquella que disminuye la velocidad de corrosión de los aceros 
patinables en la atmósfera hasta un límite asumible para la seguridad del material y donde no se 
requieren operaciones de mantenimiento [145]. En 1960,  Larrabee y Coburn [146], tras realizar 
ensayos de exposición atmosférica durante 15 años, sugirieron que 5 µm/año era una velocidad 
de corrosión aceptable para el uso de acero patinable sin pintar. En Japón, se puede usar acero 





6 µm/año durante 50 años de exposición [143], si bien el criterio se ha vuelto más restrictivo, 
aconsejándose actualmente su uso en ambientes donde la pérdida por corrosión sea 5 µm/año 
durante 100 años de exposición [147]. En USA, y de acuerdo a Cook [148], la velocidad de 
corrosión aceptable para un acero patinable en lugares de corrosión media es de hasta 120 µm 
durante 20 años de exposición, es decir,  6 µm/año. 
Si bien la información que suministran los ensayos naturales de exposición atmosférica es la más 
fiable, tienen los inconvenientes de su alto coste y lentitud. Por ello, y debido a la necesidad de 
obtener información rápida, se acude a los ensayos de laboratorio: acelerados, electroquímicos, 
etc. No obstante, habrá que tener cuidado y establecer los necesarios controles para que la 
información obtenida no se aleje de la realidad. Así, en la investigación que hemos realizado, se 
han complementado los ensayos de exposición atmosférica con ensayos acelerados de corrosión 
en laboratorio. Uno de ellos, el ensayo Cebelcor de inmersión/emersión, ampliamente utilizado 
por la comunidad científica para el estudio de los aceros patinables, ha requerido incluso la 
realización de un diseño propio del dispositivo cíclico de humectación/secado utilizado en el 
ensayo. Dada su versatilidad, nos ha permitido evaluar el comportamiento de los diferentes 
aceros patinables fabricados en el CENIM en distintas atmósferas (rural, urbana, industrial, 
marina suave y severa), mediante su simulación con disoluciones de agua destilada, NaHSO3 y 
NaCl. Por otro lado, también ha sido posible el seguimiento del potencial de corrosión, a medida 
que la pátina se iba formando en los distintos ambientes simulados. 
Otro de los ensayos acelerados utilizados ha sido el ensayo cíclico SAE J2334, que simula 
especialmente las atmósferas marinas, si bien la alta concentración de ion cloruro empleada 
(NaCl, 1 %) es quizás excesiva para la evaluación de los aceros patinables convencionales. Se 
optó por incluir este ensayo, especialmente para los aceros patinables con alto contenido en 
níquel, que presentan un mejor comportamiento en este tipo de atmósferas. 
5.2 Estructura de las capas de productos de corrosión 
La herrumbre que se forma sobre la superficie de acero en atmósferas donde existen ciclos 
alternos de humectación y secado presenta, en general, un mayor carácter protector sobre aceros 
patinables formulados con pequeñas cantidades de elementos aleantes (Cu, Ni, Cr, etc.), que en 





la herrumbre está asociado a la estratificación de la misma en dos subcapas sobre la superficie de 
acero: una capa interna, compacta y adherente, sobre la que reside en mayor proporción el 
comportamiento anticorrosivo del acero, y una capa externa porosa y no adherente. 
Probablemente fuera Horton, en su tesis doctoral (1957-1964), el primer investigador que apreció 
en detalle, mediante microscopía óptica, la estratificación de la herrumbre formada sobre un 
acero patinable expuesto durante 17 años a la atmósfera urbana de Rankin (Pensilvania) [150], 
Figura 75, y que también observara que el elemento aleante Cr se acumulase muy 
preferentemente en la capa interna de la herrumbre. Desafortunadamente, Horton no realizó una 
divulgación de sus resultados y conjeturas en los canales científicos más apropiados [151, 152], 
lo que probablemente explica que sus importantes observaciones sobre el crecimiento de las 
capas de herrumbre pasasen desapercibidas para algunos investigadores. 
Cinco años más tarde, Okada et al. (1969), en cambio, sí hicieron una gran difusión de sus 
resultados [153-156] en adecuados canales científicos, trabajos que recibieron numerosas citas 
por parte de todos los investigadores que han trabajado en esta temática. Por ello, a Okada et al. 
se les atribuye poner de manifiesto por primera vez la naturaleza dual de las capas de herrumbre 






Figura 75: Apariencia de la sección transversal de un acero 
patinable Mayari-R después de 17 años de exposición en 





Sin lugar a dudas, el gran acierto de Okada fue utilizar por primera vez luz polarizada en la 
observación de herrumbres al microscopio óptico. Así, observó que la capa de herrumbre interna 
es isótropa (no activa frente a la luz polarizada) y por tanto, no coloreada, mientras que la capa 
externa es anisótropa (activa frente a la luz polarizada) y por tanto, coloreada (Figura 76 a). 
Contrariamente, apreció que la herrumbre formada sobre acero al carbono no estaba estratificada, 
sino que consistía en una única capa ópticamente activa frente a la luz polarizada, mezclada 
parcialmente con la fase inactiva de la herrumbre (Figura 76 b) [155]. A raíz de esta observación, 
la técnica de microscopía óptica con luz polarizada se utiliza habitualmente a la hora de 
examinar herrumbres en su corte transversal. 
De la observación de la micrografía de la Figura 77, que hemos obtenido por luz polarizada, se 
confirma lo mencionado anteriormente, apreciándose dos subcapas en la película de herrumbre: 








Capa amorfa enriquecida 
con Cu, Cr, P 
Steel 
(a) 
Figura 76: Naturaleza dual de la capa de herrumbre según Okada [153-156] 
Figura 77: Típica micrografía (500 X) con luz polarizada de la capa de herrumbre formada 





La creencia existente hasta finales de los años 60 de algunos investigadores, entre ellos Okada, 
de que la estratificación en dos subcapas era una propiedad de las herrumbres protectoras 
formadas en el acero patinable, no deja de ser una generalización bastante superficial y alejada 
de la realidad. Como apunta Ocampo [13], actualmente existe consenso en que tanto el acero al 
carbono como el acero patinable dan lugar a capas de herrumbre que tienden a estratificar con la 
corrosividad de la atmósfera y el tiempo de exposición.  
Esa controversia sobre la estratificación o no en función del tipo de acero todavía la encontramos 
en la literatura reciente. Por ejemplo, Zhang et al., [157] realizaron observaciones mediante 
microscopía óptica con luz polarizada de herrumbres formadas en un ambiente marino 
(25 mg Cl-/(m2d)), muy similar a nuestra atmósfera de Cabo Vilano 30. Tras un año de 
exposición no apreciaron una estratificación de la herrumbre, y su comportamiento fue muy 
semejante tanto en acero al carbono como en acero patinable convencional, es decir, una capa 
predominantemente activa, con elevadas grietas y poros. Posteriormente, tras cuatro años de 
exposición, informaron que la herrumbre sobre acero patinable se estratificaba, tornándose la 
capa interna inactiva frente a la luz polarizada (carácter protector), a diferencia de lo que ocurría 
en la herrumbre sobre acero al carbono. Esto no concuerda con nuestros resultados obtenidos en 
la atmósfera marina de Cabo Vilano 30, donde observamos que la herrumbre se estratifica tanto 
sobre acero al carbono como sobre acero patinable (Figura 78). Por tanto, la diferencia en cuanto 
a resistencia a la corrosión atmosférica de ambos aceros debe ser explicada por otros factores: 
compacidad de la capa interna, composición, etc. 
En las Figuras 78 y 79 se presentan ejemplos de micrografías obtenidas por luz polarizada 
después de un año de exposición atmosférica para los distintos aceros y atmósferas donde se ha 
llevado a cabo la investigación, que confirman lo mencionado anteriormente. La estratificación 
en subcapas de la herrumbre se produce en los distintos aceros, incluido el acero al carbono, y en 
las distintas atmósferas. Ahora bien, mientras en el caso de las atmósferas de mayor corrosividad 
(industriales y marinas) la estratificación ya se observa al cabo de un año de exposición, en las 
atmósferas rurales y urbanas, dada su menor corrosividad, la herrumbre no se encuentra 
totalmente estratificada a ese tiempo de exposición. Estudios que avalan nuestras observaciones 
los encontramos en la literatura. Así, por ejemplo, Oh. et al. [158] analizaron herrumbres 
formadas sobre acero al carbono en dos atmósferas marinas, de 17 y 81 mg Cl-/(m2d), tras 12 y 7 











Figura 78: Estratificación de la herrumbre en función de la composición del acero (500 X) 
Acero 14 (0,50 % Cu, 3 % Ni, 
0,50% Cr) 
Acero 6 (3 % Ni) 
Acero 11 (0,50 % Cu, 0,50 % Cr) 
Acero 5 (2 % Ni) 
Acero 7 (0,50 % Cr) 
Acero 4 (1 % Ni) 









Figura 79: Estratificación de la herrumbre en las diferentes atmósferas consideradas: 
El Pardo (rural), Madrid (urbana), Avilés y Kopisty (industriales) y Cabo Vilano 30 y 
Cabo Vilano 75 (marinas) (500 X) 
 
A continuación, damos nuestro punto de vista acerca de la estratificación de la capa de 
herrumbre, teniendo en cuenta los mecanismos de corrosión atmosférica del acero formulados a 
lo largo del tiempo por distintos investigadores: Horton [150], Evans [38-41], de Miranda [70], 
Misawa [42] y Stratmann [43-45]. 








Inicialmente se forma lepidocrocita (γ-FeOOH), cristalina, sobre la superficie del acero. Esta 
película de herrumbre de bajo espesor, activa, presenta frente a la luz polarizada una coloración 
anaranjada. 
Conforme avanza el tiempo de exposición y va engrosando el espesor de la capa de herrumbre 
ocurre una transformación parcial de la lepidocrocita activa en goetita (α-FeOOH) inactiva, que 
presenta un color gris oscuro frente a la luz polarizada. Está totalmente admitido hoy día por la 
comunidad científica que esa transformación γ → α se verifica tras un proceso de corrosión en 
cuya reacción catódica (etapa húmeda del ciclo de humectación/secado) interviene la propia 
lepidocrocita reduciéndose, dando posteriormente lugar a la formación de nueva lepidocrocita 
(etapa de secado del ciclo de humectación/secado). En este estadio ya es posible diferenciar en la 
capa de herrumbre unas zonas de color anaranjado (γ  y otras de color grisáceo (α . Transcurrido 
un cierto tiempo de exposición se va consolidando una estructura dual en la capa de herrumbre 
(Figura 80), diferenciándose con claridad un estrato más externo (a+b) de lepidocrocita (color 
anaranjado) y un estrato interno (c) de goetita (color grisáceo).  Mientras que el estrato externo 
de nueva lepidocrocita es poroso (no adherente) y estriado como consecuencia de los ciclos 
sucesivos de humectación/secado, el estrato interno es más compacto (adherente) y en él reside 







Figura 80: Estratificación de la capa de herrumbre (500 X). Capa externa (a+b) de 





una capa interna (b) más oscura y compacta correspondiente al tránsito en su transformación a 
goetita. 
El tiempo de consolidación (para la estratificación) depende, entre otros, del tiempo de 
exposición, de la existencia de ciclos de humectación/secado y de la corrosividad de la 
atmósfera, ya que de algún modo depende del volumen existente de productos de corrosión 
formados. 
Así, en las atmósferas rurales de muy baja corrosividad puede que no llegue a formarse goetita 
durante el primer año de exposición [159], o bien en las atmósferas húmedas (sin ciclos de 
humectación/secado) no llegar a estratificarse nunca, dando lugar a capas muy porosas de 
herrumbre de escaso valor protector. Por el contrario, en las atmósferas contaminadas por SO2 
(urbanas e industriales) se acelera la transformación de lepidocrocita a goetita, dando lugar a 
capas más protectoras de herrumbre, como ya señalaron  Copson [66] y Larrabee [131] en sus 
primeros estudios sobre aceros patinables. En las atmósferas marinas, debido a su mayor 
corrosividad (menor valor protector de las capas de herrumbre), y formación abundante de 
productos de corrosión, pronto tiene lugar la estratificación de la capa de herrumbre.  
La formación de nueva lepidocrocita no tiene lugar únicamente en la región más externa de la 
herrumbre, sino también a lo largo de las grietas existentes en el seno de la capa de herrumbre 
(Figura 81), como así lo apuntó ya Horton en 1964, donde también se puede producir la reacción 
catódica de reducción de herrumbre [38-41, 43-45]. Con el tiempo estas grietas se van sellando 
por la formación de goetita incrementándose la capacidad protectora de la herrumbre. 
(a)            (b)   
Figura 81: Sellado de las grietas internas de las capas de herrumbre por la formación de nueva lepidocrocita 
y su transformación posterior a goetita (500 X) 
a) Acero patinable (~ 3% Ni) expuesto durante un año en Cabo Vilano 75 





La realidad es más compleja que los modelos que se encuentran en la literatura, donde se 
establece con claridad la existencia de dos estratos bien definidos en la capa de herrumbre. La 
observación minuciosa al microscopio confirma que en una misma probeta es posible encontrar 
junto a zonas perfectamente estratificadas, Figura 82 (a), otras zonas bastante más complejas, 
como se observa en la Figura 82 (b).  
 
 
Ha quedado, por tanto, bien establecido que la estructura dual estratificada de las capas de 
herrumbre no es patrimonio exclusivo de los aceros patinables, sino que perfectamente pueden 
establecerse también en los aceros de menor resistencia a la corrosión atmosférica, como pueden 
ser los aceros al cobre o los aceros al carbono. Por  tanto, en los aceros patinables la 
estratificación de la herrumbre es condición necesaria pero no suficiente para justificar su mayor 
capacidad protectora. La mayor resistencia a la corrosión atmosférica se debe, además, a otras 
características que veremos más adelante. 
5.3 Naturaleza de los productos de corrosión 
El comportamiento de un acero patinable frente a la corrosión atmosférica se evalúa 
habitualmente mediante ensayos de exposición de larga duración. Los datos de pérdida de masa 
obtenidos en exposiciones prolongadas (10-20 años) nos permiten conocer la cinética del proceso 
de corrosión en ese ambiente determinado y realizar predicciones de corrosión para tiempos más 
prolongados, 50-100 años. 
Figura 82: Observaciones por luz polarizada en diferentes zonas de una misma probeta (500 X) 





Sin embargo, aunque los datos de pérdida de masa sean muy útiles para la selección de un acero 
patinable en un ambiente específico, no proporcionan información en cuanto a los productos de 
corrosión formados, que determinan la capacidad protectora de la herrumbre [28] [140]. 
En la literatura existen numerosos trabajos de investigación donde se identifican los productos de 
corrosión formados en distintas condiciones medioambientales [34, 160, 161]. Un resumen de 
ellos, realizado por Cook [162], se muestra en la Tabla 29. 
Como se comentó en el apartado anterior, una herrumbre protectora estará compuesta 
principalmente por oxihidróxidos de hierro (FeOOH), siendo el componente mayoritario la fase 
goetita (α  y en menor proporción la fase lepidocrocita (γ . En cuanto al resto de óxidos y 
oxihidróxidos de hierro deben estar ausentes en la herrumbre para que ésta sea protectora, y de 
estar presentes, su proporción tiene que ser bastante reducida o prácticamente despreciable. En 
general, es habitual encontrar magnetita y/o maghemita en muy baja proporción (en torno a 5 %) 
en una herrumbre con propiedades protectoras [140, 163]. Menos habitual es la presencia de 
akaganeita en una herrumbre protectora. 
Tabla 29: Condiciones de formación y carácter protector de diferentes óxidos de hierro 
Óxido de hierro Fórmula Condiciones de formación Carácter protector 
Goetita α-FeOOH Ciclos alternos de 
humectación/secado 
Sí, adherente y protectora 
Lepidocrocita γ-FeOOH No, si es mayoritaria. 
Akaganeita β-FeOOH Ambientes marinos 
No, 
especialmente perjudicial 
para [Cl] mayor 1 % 
Magnetita Fe3O4 Inmersión o muy alta humedad No 
Maghemita γ-Fe2O3 Alta humedad (TOW > 40%) No, no adherente 
Mediante DRX hemos realizado la identificación de los diferentes productos de corrosión 
existentes en todas y cada una de las herrumbres formadas en los ambientes naturales de 





la detección de fases es solamente posible si éstas son cristalinas y poseen además un tamaño de 
partícula superior a 15 nm. Sin embargo, fases cristalinas, que en principio podrían quedar sin 
identificar debido a su bajo tamaño de partícula (llamadas habitualmente en corrosión 
atmosférica "fases amorfas a los rayos X"), presentan habitualmente una distribución en el 
tamaño de partícula, con lo que siempre habrá una fracción de la misma con un tamaño superior 
a 15 nm que hará posible su identificación. El problema surge entonces en la cuantificación de 
las fases mediante DRX, asi como en la identificación de fases con poco orden estructural, como 
feroxihita y ferrihidrita, que han sido referenciadas ocasionalmente como productos de corrosión 
atmosférica [32, 164, 165]. 
Las herrumbres formadas sobre los diferentes aceros patinables tras un año de exposición 
presentan, independientemente de la naturaleza de las atmósferas, los mismos productos de 
corrosión: lepidocrocita, goetita y magnetita o maghemita (Tabla 30). 
Tabla 30: Fases encontradas por DRX en los productos de corrosión formados sobre los diferentes aceros 













El Pardo y 
Madrid (mayoritario) (intermedio) (minoritario) 
Industriales Avilés y Kopisty (mayoritario) (intermedio) (minoritario) 
Marinas Cabo Vilano 30 y Cabo Vilano 75 (mayoritario) (intermedio) (minoritario) 
La fase lepidocrocita es el componente mayoritario de la herrumbre, con la fase goetita presente 
en menor proporción y el óxido de hierro tipo espinela, magnetita o maghemita, en cantidades 
residuales próximas al 5 % en peso. Hemos comentado con anterioridad que los máximos de 
difracción de los óxidos magnetita y maghemita están muy próximos entre sí, ambos tienen una 
estructura cúbica con parámetros de red muy similares, por lo que resulta difícil distinguirlas por 





las líneas de reflexión se van separando ligeramente a altos ángulos de difracción. Aunque es 
atrevido realizar una identificación inequívoca del oxido de hierro, magnetita o maghemita, se ha 
podido observar cómo el máximo de difracción experimental que asociamos a alguna de estas 
dos fases se encuentra situado entre los máximos de difracción de los patrones de magnetita y 
maghemita. Se podría concluir que en realidad no es magnetita ni maghemita, sino un óxido de 
hierro intermedio, es decir, magnetita no estequiométrica con fórmula química Fe3-xO4, donde x 
puede variar, en principio, entre cero (magnetita estequiométrica) y 1/3 (maghemita) [166]. 
Los productos de corrosión que hemos identificado (Tabla 30) nos informan que en los 
ambientes rural, urbano, industriales y marinos considerados no se forman de manera mayoritaria 
óxidos de hierro tipo espinela (magnetita o maghemita), indicando que la humedad de estos 
ambientes no es excesivamente elevada, por lo que deben presentar ciclos alternos de 
humectación y secado regulares, necesarios para la formación de herrumbres protectoras. Hay 
que destacar la ausencia de akaganeita en los productos de corrosión formados durante un año en 
los ambientes marinos de Cabo Vilano (30 y 75). 
La formación de akaganeita se produce en la interfase acero/herrumbre durante las etapas 
iniciales de la corrosión atmosférica en atmósferas marinas, debido al depósito de iones cloruro 
sobre la superficie de acero. A medida que la capa de herrumbre crece en espesor, el suministro 
de nuevos iones cloruro desde la atmósfera a la interfase disminuye gradualmente por 
apantallamiento [167]. La formación de akaganeita requiere un tiempo determinado para que se 
establezca la concentración de cloruros necesaria, alrededor de un 6 %, en la interfase de acero 
[168]. Este tiempo dependerá de las condiciones medioambientales, especialmente de la 
velocidad de depósito de iones cloruro; cuanto mayor sea ésta antes se producirá la formación de 
akaganeita. 
Es un tema controvertido el precisar la salinidad crítica de la atmósfera necesaria para la 
formación de akaganeita en función del tiempo de exposición. Qué duda cabe que un estudio 
experimental en profundidad sobre esta cuestión resultaría del mayor interés. 
Santana et al. [169] y Oh et al. [158] observaron la formación de akaganeita sobre acero al 





depósito de cloruros próximas a 20 mg Cl-/(m2d), nivel que nos parece excesivamente bajo a 
tenor de los resultados obtenidos en nuestra investigación, donde no se observa la formación de 
akaganeita para un año de exposición a salinidades incluso de hasta 75 mg Cl-/(m2d). Tal vez 
pudieran servir de guía los resultados obtenidos en el proyecto MICAT [170], resumidos por 
Almeida et al. [171], tras exponer acero al carbono durante distintos tiempos de exposición 
(1-4 años) a numerosas atmósferas marinas con velocidades de depósito de cloruros muy 
distintas. De los resultados de este proyecto se desprende que parece existir un nivel crítico de 
salinidad atmosférica, próximo a 60 mg Cl-/(m2d), para que tenga lugar la formación de 
akaganeita al cabo de un año de exposición atmosférica [170]. Por ello, creemos que es muy 
probable que a partir de un año de exposición pudiera comenzar a apreciarse la formación de 
akaganeita en la atmósfera de Cabo Vilano 75, donde la velocidad de depósito de ion cloruro 
determinada ha sido 75 mg Cl-/(m2d) 
En la literatura se encuentra también información muy contradictoria sobre la formación de 
akaganeita en atmósferas marinas con altas velocidades de depósito y que la Tabla 31 recoge. 
Reiteramos la importancia de realizar el estudio mencionado anteriormente, utilizando con 
rigurosidad una misma metodología [172, 173].  
Un indicador que nos permite valorar el carácter protector de la herrumbre formada en los 
diferentes ambientes de exposición utilizados es el índice de la capacidad protectora (α/γ* , que 
representa la proporción de α-FeOOH con respecto al resto (γ*  de fases cristalinas detectadas 
por DRX, en nuestro caso, γ-FeOOH y Fe3O4/γ-Fe2O3. 
α γ* =
α-FeOOH
γ-FeOOH (Fe3O4 γ-Fe2O3  
     (40) 
Se estima que para valores de α/γ* superiores a 1 la herrumbre tiene un comportamiento 
protector sobre acero patinable, ya que, la velocidad de corrosión es siempre inferior a 






Tabla 31: Formación de akaganeita en atmósferas marinas con elevada velocidad de depósito de iones cloruro 
[34, 158, 161, 170, 176]  
Ref. Autores Estación de ensayo 
Velocidad de 




[158] Oh et al. - 81 Sí (7 meses) 
[176] Ma et al. - 414 Sí (9 meses) 
[170] Morcillo 
et al. 
Leixões 98 No (1-4 años) 
  Ubatuba 113 Sí (1 año) 
  Limón 220 No (1-4 años) 
  A. do Cabo 229 No (1-2 años) 
  Cojímar 104 Sí (sólo en el 4º año) 
  Sines 203 Sí (1 año) 
[34] Kamimura 
et al. 
- 68 Sí (después de 20 años) 
[161] Oh et al. - 107 No (después de 16 años) 
La Tabla 32 muestra los valores del índice de capacidad protectora (α/γ*  clasificados por 
ambientes de exposición y promediados para todas las composiciones de acero expuestas. 
Tabla 32: Índice de capacidad protectora (α/γ*) obtenido para cada una de las atmósferas tras un año de 
exposición 
El Pardo Madrid Avilés  Kopisty Cabo Vilano 30 Cabo Vilano 75 
0,23 0,21 0,26 0,29 0,22 0,25 
Atendiendo a este criterio ninguna de las herrumbres se comporta de manera protectora tras un 
año de exposición. En realidad este resultado no es sorprendente porque el criterio protector del 





cuando el índice α/γ* tiende a estabilizarse. En la Tabla 32 se puede apreciar cómo el SO2 del 
ambiente industrial de Kopisty parece favorecer ligeramente la formación de goetita, y por ende, 
aumenta el carácter protector de la herrumbre. Wang et al. [177, 178] observaron un aumento en 
el carácter protector de la herrumbre formada sobre acero patinable tras el tercer año de 
exposición a un ambiente de carácter industrial, 87 mg SO2/(m2d), asociado a la desviación de la 
ley bilogarítmica [179, 180] (C = Atn, donde C es la corrosión del acero después de un tiempo t, 
y A y n son constantes). Se produjo una disminución en el exponente "n" acompañado de un 
cambio en la composición de la herrumbre, aumentando notablemente el contenido de goetita a 
expensas de la fase lepidocrocita. 
La lluvia es capaz de disolver el SO2 de la atmósfera disminuyendo el pH del electrolito en 
contacto con el acero hasta un valor cercano a 4. En estas condiciones se favorece la disolución 
de lepidocrocita y, por tanto, su transformación final a goetita por precipitación durante el secado 
[42]. Castaño et al. [181] expusieron acero al carbono en un ambiente industrial con 
19,75 mg SO2/(m2d), muy semejante al de Kopisty, durante 14 meses. Observaron un 
crecimiento parabólico de los productos de corrosión (n < 0,5), llegando a ser más protectores 
con el tiempo de exposición. Por tanto, los ambientes industriales moderados favorecen la 
formación de una herrumbre protectora puesto que aceleran la transformación de lepidocrocita a 
goetita. 
En la literatura existe otro mecanismo que podría explicar la influencia del SO2 en el 
comportamiento protector de la herrumbre. Radica básicamente en las ideas de Copson [66], 
quien atribuyó la menor corrosión de aceros patinables en ambientes industriales al posible 
sellado de los poros existentes en la herrumbre, que produce la precipitación de sulfatos básicos 
de cobre, níquel o cromo, elementos aleantes comunes en la composición del acero patinable. 
Copson argumentaba que estos sulfatos básicos se formaban preferentemente con respecto al 
sulfato de hierro, presente comúnmente en la capa de herrumbre formada en una atmósfera 
contaminada por SO2, debido a su mayor insolubilidad. Sin embargo, esos sulfatos básicos de Cr, 
Ni y Cu nunca han sido identificados en la capa de herrumbre formada en la atmósfera, por lo 
que pensamos que este mecanismo carece de fundamento científico. Además, no explica el 





Una vez identificados los productos de corrosión en volumen (lepidocrocita, goetita y 
magnetita/maghemita), se hace necesario estudiar su distribución espacial en el espesor de la 
herrumbre. Si por la composición del acero o por el ambiente de exposición se localizaran de 
manera preferente los productos de corrosión en alguna zona determinada de la herrumbre, 
podríamos explicar por qué aceros con semejantes productos de corrosión en volumen 
experimentan diferentes corrosiones. Para ello, hemos analizado mediante espectroscopía 
microRaman la herrumbre formada sobre los aceros que han experimentado la mayor y menor 
corrosión en todos los ambientes de exposición. En el apartado de resultados experimentales 
vimos que la corrosión atmosférica era función de la composición del acero: el acero al cobre 
(0,29 % Cu) presentó la mayor pérdida de masa en todos los ambientes de exposición, mientras 
que por el contrario el acero 6 (0,28 % Cu y 2,83 % Ni) disminuyó significativamente su 
corrosión. Por tanto, el estudio se ha focalizado preferentemente en estos dos aceros. 
Todas las herrumbres analizadas por espectroscopía microRaman han mostrado generalmente 
dos capas, una interna de color gris oscuro y otra externa de color anaranjado, 
independientemente de las condiciones de exposición atmosférica y de la composición del acero. 
La capa interna corresponde a la herrumbre más próxima al sustrato de acero, mientras que la 
capa externa está localizada en la superficie de los productos de corrosión, es decir, en contacto 
con la atmósfera. En la Figura 83 se expone la estructuración en dos capas de la herrumbre 
formada sobre uno de los aceros ensayados. 
La caracterización de los productos de corrosión se realizó de manera puntual, estableciéndose 
una línea de barrido (ver Figura 83) a lo largo de todo el espesor de la herrumbre. Esto impide 
realizar una cuantificación puesto que el área analizada corresponde únicamente al diámetro del 
haz del laser, 4 µm2, sin embargo, sí es posible asociar el color de la herrumbre a alguno de los 
oxihidróxidos u óxidos de hierro identificados por DRX en la herrumbre en volumen. 
Encontramos que la capa externa de color anaranjado muestra un espectro típico de lepidocrocita 
con picos o máximos Raman de buena definición, lo que permite una fácil asignación y denota 
un elevado grado de cristalinidad. Por el contrario, la capa interna de color grisácea muestra 
espectros Raman más amorfos, especialmente cuanto mayor es la proximidad al sustrato de 
acero. Los picos están por tanto menos definidos, son más anchos, lo que dificulta la 





La composición de la capa interna está formada predominantemente por goetita en la mayoría de 
los ambientes de exposición. Únicamente apreciamos una mezcla de goetita y lepidocrocita en 
las herrumbres formadas en los ambientes menos agresivos, rural y urbano, sin embargo, aun en 
estas atmósferas, un mayor tiempo de exposición haría evolucionar la herrumbre hasta localizar a 










Además, hemos identificado un pico de escasa definición próximo a 718 cm-1 en la zona más 
interna de la herrumbre, muy ancho, de difícil asignación, lo que denota poco orden estructural. 
Este pico corresponde a uno de los máximos Raman representativos de la fase maghemita. La 
dificultad en su asignación corresponde a la estrecha relación estructural que existe entre 
magnetita y maghemita, siendo esta última una fase oxidada de la magnetita que mantiene su 
estructura cúbica. Los iones Fe2+ que presenta la fase magnetita en huecos octaédricos 
experimentan una oxidación a iones Fe3+ en la fase maghemita, de tal forma que ésta necesita 
generar vacantes para mantener la neutralidad eléctrica. Por tanto, es factible la presencia de 
magnetita no estequiométrica en la que no se haya producido una oxidación completa a 
maghemita. No obstante, esta magnetita no estequiométrica identificada se encuentra más 
próxima a maghemita. 
10 µm Acero 
Resina 
Figura 83: Estructura de la capa de herrumbre, observada por espectroscopía 
microRaman, formada después de un año de exposición del acero 1 (0,29 % Cu) en la 





Por último, nos gustaría comentar que las dos capas de herrumbre apreciadas por espectroscopía 
microRaman no siempre están tan bien definidas como el ejemplo de la Figura 83, es decir, no se 
corresponden a un sistema de dos únicas subcapas. En ocasiones hemos detectado lepidocrocita 
en la capa interna, como ya vimos por microscopía con luz polarizada (Figuras 78 y 79), incluso 
cierta alternancia entre goetita y lepidocrita. No obstante podemos afirmar que la tendencia 
general encontrada es una capa interna con presencia de goetita y una capa externa rica en 
lepidocrocita. 
Como conclusión podemos confirmar que la estructuración de la herrumbre en capas, así como la 
naturaleza de los productos de corrosión en cada una de las subcapas, interna y externa, no 
depende del contenido aleante ni tan siquiera del ambiente de exposición. Se requiere un mínimo 
de agresividad en la atmósfera de exposición para apreciar una concentración mayoritaria de 
goetita en la capa interna tras únicamente un año de exposición.  
En la literatura no abundan trabajos acerca de la composición de herrumbres a nivel estructural 
tras exposiciones atmosféricas de acero patinable a corto plazo. Antunes et al. [182] expusieron 
durante apenas tres meses acero patinable y acero al carbono en diferentes ambientes de Sao 
Paulo. No encontraron diferencias significativas en la composición de las herrumbres 
independientemente del tipo de acero y del ambiente de exposición; todas ellas presentaron 
semejante estratificación con tres zonas diferenciadas, una de color negro asociada a una mezcla 
de tres fases: lepidocrocita, goetita y magnetita, otra de color amarillo constituida por una mezcla 
de lepidocrocita y goetita y por último una zona roja rica en lepidocrocita. En otro estudio a 
mayores tiempos de exposición, Oh et al. [158] informaron de la composición existente en cada 
una de las dos capas de herrumbre formadas en una atmósfera marina suave, 17 mg Cl-/(m2d), 
después de exponer acero al carbono durante 1 año. La capa interna estaba compuesta 
mayoritariamente por goetita mientras que la capa externa era principalmente lepidocrocita.  
Para exposiciones a largo plazo (> 15 años) la concentración de goetita tiende a aumentar en la 
capa interna de la herrumbre, de la misma forma que la lepidocrocita aparece prácticamente pura 
en la capa externa. Por otro lado, aparecen pequeñas concentraciones de maghemita localizadas 





Como resumen podemos manifestar que, una vez analizadas las distintas herrumbres formadas 
en las diferentes combinaciones atmósfera/acero, hemos identificado semejantes composiciones 
en volumen de oxihidróxidos y óxidos de hierro (lepidocrocita, goetita y magnetita/maghemita), 
y análogas estratificaciones en dos subcapas, una interna en la que tiende a localizarse 
preferentemente la goetita y otra externa constituída mayoritariamente por lepidocrocita. Sin 
embargo, hasta este momento no hemos sido capaces de responder a la pregunta formulada 
anteriormente, ¿por qué diferentes aceros con productos de corrosión, composicionalmente 
similares (tanto en volumen como en distribución), experimentan diferentes grados de corrosión?  
Para poder explicar estas evidencias experimentales hemos recurrido a la técnica de 
espectroscopía Mössbauer, analizando en profundidad la herrumbre formada en los diferentes 
aceros expuestos en la atmósfera marina más corrosiva (Cabo Vilano 75). Esta elección se debió 
principalmente a dos razones: por un lado nos interesaba especialmente conocer el 
comportamiento del acero patinable en las atmósferas marinas, uno de los objetivos principales 
de esta investigación, y por otro, porque en la atmósfera marina de Cabo Vilano 75 es donde se 
aprecia con mayor claridad las diferencias en corrosión asociadas a la composición del acero (ver 
Figura 35). Las herrumbres seleccionadas para el análisis mediante espectroscopía Mössbauer 
son las que corresponden a las aleaciones de acero que han experimentado las mayores 
diferencias de corrosión en la atmósfera de Cabo Vilano 75: aceros patinables cuya composición 
no es convencional, es decir, aceros que poseen elevado contenido en Ni, acero 4 (1 % Ni), acero 
5 (2 % Ni), acero 6 (3 % Ni) y acero 14 (0,5 % Cu, 2,5 % Ni y 0,5 % Cr), y acero de 
composición más próxima a la de un acero patinable convencional, acero 11 (0,5 % Cu y 
0,5 % Cr). 
Recordemos que a diferencia de la mayoría de técnicas espectroscópicas, la técnica de 
espectroscopía Mössbauer es capaz de identificar óxidos y oxihidróxidos de hierro nanofásicos 
con tamaño de partícula inferior a 15 nm (superparamagnéticos). En la Figura 84 se muestra un 
esquema de la composición de la herrumbre obtenida mediante espectroscopía Mössbauer en 
aquellos aceros. Los productos de corrosión identificados han sido lepidocrocita y goetita, 
destacando la ausencia de magnetita o maghemita, cuya presencia y contribución fue obtenida 
anteriormente mediante DRX y espectroscopía microRaman. Dado que fue identificada por 
DRX, no se trata de un óxido superparamagnético, por tanto, es probable que su proporción en la 





espectro Mössbauer. Es de destacar que la técnica Mössbauer sería capaz de identificar 
separadamente la presencia de magnetita o maghemita, ya que esta última no muestra la 
contribución magnética de los iones Fe2+/Fe3+ localizados en huecos octaédricos.  
Observamos en la Figura 84 cómo los aceros patinables no convencionales, con proporciones 
elevadas de Ni en su composición, presentan menor proporción de lepidocrocita, confirmándose 
lo que también apreciamos mediante DRX. Sin embargo, la espectroscopía Mössbauer revela un 
hecho de gran importancia, la fracción de goetita superparamágnetica, es decir, goetita con un 
tamaño de partícula inferior a 15 nm, aumenta con el contenido de Ni en el acero, siendo máxima 
para el acero 6 con 3 % Ni. Por el contrario, el acero patinable 11 (convencional) sin Ni en su 
composición, no presenta goetita superparamagnética en la herrumbre, es decir, toda la goetita 
existente tiene un tamaño de partícula superior a 15 nm. Ésta se comporta de forma magnética a 
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Figura 84: Cuantificación de los diferentes oxihidróxidos de hierro presentes en la herrumbre formada sobre 





Mediante la técnica de espectroscopía microRaman conocimos que la goetita se concentraba 
preferentemente en la capa interna de la herrumbre. Por tanto, cuanto mayor sea la fracción de 
goetita superparamagnética (< 15 nm) presente en la herrumbre, mayor será su compacidad, 
ejerciendo así un  efecto barrera más efectivo al paso del electrolito a través de sus poros. Esto 
explica por qué los aceros fabricados con elevado contenido en Ni experimentan menor 
corrosión respecto a los aceros patinables convencionales, puesto que existe una correlación 
directa entre corrosión y fracción de goetita nanofásica (< 15 nm). Sin embargo, como ya 
habíamos comentado al considerar el índice de capacidad protectora α/γ* obtenido mediante 
DRX, la composición de la herrumbre aún está distante de la composición de una herrumbre 
protectora. En ensayos de exposición de larga duración es habitual encontrar  un 20 % de 
lepidocrocita y hasta un 80 % de goetita, cuantificadas por espectroscopía Mössbauer, en 
herrumbres consideradas protectoras. En esta goetita,  alrededor del 70 % presenta un carácter 
nanofásico [160, 183]. 
5.4 Efecto de los elementos aleantes 
La finalidad de un estudio de corrosión atmosférica, en nuestro caso sobre aceros patinables, es 
tratar de prever su posible comportamiento en los diferentes tipos de atmósferas, de tal forma que 
podamos realizar un uso correcto y seguro de los mismos. Existen diferentes grados de 
composición de aceros patinables normalizados (ASTM A242, A588, A 709-HPS, etc), por lo 
que es necesario discriminar el efecto de cada elemento aleante en la resistencia a la corrosión 
atmosférica del acero, así como encontrar su proporción adecuada en el conjunto de la 
composición. Esto permite afinar la composición óptima para cada tipo de atmósfera de 
exposición, en aras de obtener una corrosión asumible para su exposición sin pintar  (6 µm/año), 
con el mínimo contenido de aleantes. 
La norma ASTM G101[51] aborda la predicción de la resistencia a la corrosión atmosférica de 
un acero patinable en función de su composición, es decir, de cada elemento aleante y su 
proporción en la aleación. Para ello establece dos índices de resistencia a la corrosión basados en 
dos fuentes de datos históricos de corrosión atmosférica de aceros patinables, uno de ellos 
realizado por Larrabee y Coburn [10] y el otro por Townsend [184]. Básicamente consiste en el 
ajuste de los datos históricos de pérdida de masa por corrosión a la típica ecuación bilogarítmica 





tras un análisis estadístico obtener un índice (para cada fuente histórica de datos) que 
corresponde a una ecuación donde los elementos aleantes son las variables independientes. 
Ambos índices son adimensionales, en una escala que va desde cero (nula resistencia a la 
corrosión atmosférica) hasta 10 (alta resistencia a la corrosión atmosférica). 
Actualmente la norma ASTM G101 es la única guía disponible que cuantifica la resistencia a la 
corrosión atmosférica de aceros patinables en función de la composición. Sin embargo, es 
necesario considerar con cierta cautela las predicciones obtenidas debido a una serie de 
limitaciones que presenta la norma [185]. Por ejemplo, el índice de resistencia a la corrosión 
atmosférica obtenido a partir de los datos de pérdida de masa de Larrabee y Coburn no puede ser 
utilizado como método predictivo de la corrosión para nuestros aceros patinables, puesto que 
nuestras composiciones presentan una mayor carga aleante, principalmente en níquel, que los 
aceros de la fuente histórica (máximo contenido en níquel del 1,1 %). Por ello, hemos utilizado 
el índice de resistencia a la corrosión atmosférica obtenido a partir de los datos históricos de 
pérdida de masa de Townsend, que utilizó un mayor rango composicional, así como un mayor 
número de elementos de aleación. El inconveniente de esta serie histórica es que las exposiciones 
atmosféricas fueron realizadas únicamente en ambientes industriales, lo que impide que tal 
comportamiento sea trasladable al resto de atmósferas. 
La Figura 85 muestra los valores del índice de Townsend calculado para las composiciones de 



































Ac. 1: 0,29 % Cu 
Ac. 4: 0,27 % Cu, 0,92 % Ni 
Ac. 5: 0,27 % Cu, 1,69 % Ni 
Ac. 6: 0,28 % Cu, 2,83 % Ni 
Ac. 7: 0,26 % Cu, 0,50 % Cr 
Ac. 11: 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
Ac. 14: 0,50 % Cu, 2,38 % Ni, 0,46 % Cr 
 
Figura 85: Índice de resistencia a la corrosión atmosférica de los aceros en función de su 





Se observa cómo las composiciones de aceros patinables convencionales (aceros 7 y 11) 
presentan un índice de resistencia a la corrosión atmosférica próximo a 6, mientras que aceros 
más avanzados con altos contenidos en níquel (aceros 5, 6 y 14) aumentan la resistencia a la 
corrosión atmosférica hasta un índice comprendido en el rango de 7-8. 
La Tabla 33 muestra las composiciones de acero que han sido utilizadas para conocer la 
influencia que los elementos aleantes (cobre, cromo y níquel) presentan, tanto de manera 
independiente como combinada, sobre la corrosión atmosférica para tiempos cortos de 
exposición (1 año).  
Tabla 33: Composiciones de acero empleadas para observar el efecto de los elementos aleantes en la corrosión 
del acero 
Aleantes Acero Composición 
Cobre 
7             0,26% Cu y 0,50 Cr 
11             0,54% Cu y 0,54 Cr 
Cromo 
1             0,29% Cu y 0,08 % Cr 
7             0,26% Cu y 0,50 % Cr 
Níquel 
1   0,27% Cu y 0,12 % Ni 
4   0,27% Cu y 0,92 % Ni 
5   0,27% Cu y 1,69 % Ni 
6   0,28% Cu y 2,83 % Ni 
Cobre, Cromo y Níquel 14 0,50% Cu, 2,38 % Ni y 0,46 % Cr 
El efecto que produce el cobre sobre la corrosión atmosférica del acero ha sido evaluado 
utilizando dos niveles de composición, 0,26 % y 0,54 %, (aceros 7 y 11) en los que el contenido 
en cromo se mantiene en el 0,5 %. El aumento del contenido en cobre desde 0,26 % hasta 0,54 % 
en la composición del acero no ha modificado sustancialmente la corrosión experimentada por el 
acero en ninguna de las atmósferas naturales consideradas: rural, urbana, industriales y marinas 
(ver Figura 35). Esto confirma estudios atmosféricos de larga duración realizados por otros 





acero se produce al realizar tan sólo pequeñas adiciones de cobre (~0,05 %) en la composición 
del acero. Adiciones mayores en el contenido de cobre disminuyen, pero en menor cuantía, la 
corrosión atmosférica del acero hasta alcanzar valores más o menos estacionarios de corrosión 
para contenidos de cobre próximos a 0,25 %.  
Por el contrario, el ensayo cíclico de humectación/secado Cebelcor ha mostrado que dicho 
aumento en la concentración de cobre (del 0,26 % al 0,54 %) disminuye, de modo importante, la 
corrosión del acero en todos los ambientes simulados (rural, urbano, industrial, marino suave y 
marino severo) (ver Figura 59). El ensayo cíclico de humectación/secado SAE J2334, cuyo 
ambiente simula la atmósfera marina de alta salinidad (1 % NaCl), confirma plenamente lo 
obtenido en el ensayo Cebelcor para ambientes marinos, disminuyendo extraordinariamente la 
corrosión del acero con el aumento de cobre en su composición (del 0,26 % al 0,54 %) (ver 
Figura 66). 
La influencia del cromo como elemento aleante en la corrosión atmosférica del acero ha sido 
evaluada con dos niveles de composición: 0,08 % y 0,50 %. Su efecto es bastante claro, un 
aumento en la concentración de cromo hasta un 0,50 % disminuye ligeramente la corrosión 
atmosférica en el acero en todas las atmósferas naturales consideradas: rural, urbana, industriales 
y marinas (ver Figura 35). En la literatura se informa del efecto beneficioso que presenta el 
cromo en la corrosión atmosférica del acero para ensayos de larga duración [186]. Sin embargo, 
también se encuentran estudios que hablan del efecto negativo que presenta el cromo en la 
composición de los aceros patinables expuestos en la atmósfera. Así, ya en los primeros estudios 
de Larrabee y Coburn [10] se observó un efecto perjudicial de contenidos en cromo próximos al 
0,5 % cuando el contenido en cobre del acero era del 0,05 %. El efecto perjudicial desaparecía 
con un contenido en cobre del acero de tan sólo 0,1 % (Figura 86) [187]. 
Kimura et al. [77] postulan que al ser un catión trivalente disminuye el pH del medio en la 
reacción de hidrólisis con el agua, lo que aumenta la corrosión del acero en ambientes 
atmosféricos con velocidades de depósito superiores a 3 mg Cl- /(m2d). 
Cr3+ + 3 H2O ↔ Cr(OH 3 + 3 H+    (30) 
Sin embargo, en una atmósfera marina, la acumulación de iones cloruro en la capa interna de la 





contribuciones. En efecto, cuando se humedece la capa de herrumbre y la corrosión progresa en 
condiciones de alta salinidad atmosférica, el pH también decrece a causa de la hidrólisis 
oxidativa de los cationes metálicos [84, 188] 
2Fe2+ + 3 H2O + ½ O2 → 2FeOOH   4H
+   (31) 
Posteriormente, los grupos hidroxilo (–OH) en la superficie de la herrumbre (es decir, FeOOH) 
cambian a –OH2+ dando lugar a una carga positiva en la capa de herrumbre [189], lo que hace 
que ésta presente selectividad aniónica, migrando con facilidad los iones Cl- a la interfase 
acero/herrumbre. 
El efecto negativo del cromo no ha sido observado en nuestros ensayos de corrosión atmosférica 
en ninguna de las dos atmósferas marinas consideradas (Cabo Vilano 30 y Cabo Vilano 75), si 
bien hay que hacer constar que el contenido en cobre de nuestros aceros era del 0,3 %. Mayores 
tiempos de exposición del acero en la atmósfera marina o velocidades de depósito superiores a 
75 mg Cl-/(m2d) (salinidad de la  atmósfera marina de Cabo Vilano 75), podrán quizás confirmar 
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Figura 86: Efecto del contenido en cromo en la corrosión atmosférica del acero patinable con distintos 





o no las observaciones realizadas por Kimura et al. [77]. Contrariamente, en los resultados 
obtenidos en los dos ensayos cíclicos de humectación/secado (Cebelcor y SAE J2334) hemos 
observado que el aumento en el contenido de cromo aumenta notablemente la corrosión del 
acero, prácticamente en todas las atmósferas simuladas, especialmente cuanto mayor es el nivel 
de salinidad (Figuras 59 y 66). Este efecto se puede atribuir a una disminución del pH en la 
interfase acero/herrumbre debido a la presencia de cromo en el acero. Al menos en el ambiente 
marino simulado del ensayo cíclico SAE J2334, la disminución del pH en la interfase debe 
producirse, tenga o no cromo el acero, por la presencia de iones cloruro, ya que ha podido 
identificarse  la fase akaganeita (β-FeOOH) en los productos de corrosión, y es conocido que su 
formación se produce a pH inferior a 3 [190]. Por ello, en el caso del acero con cromo debe 
producirse un entorno químico más agresivo en la interfase por la presencia de iones Cl- y Cr3+, 
superponiéndose los dos efectos antes mencionados. 
Por último, en la Figura 86 también podemos observar cómo para concentraciones de cromo 
superiores al 3 % la corrosión atmosférica se hace mínima y tiende a estabilizarse. 
Balasubramanian et al. [74] justificaron este hecho mediante la síntesis de goetita dopada con 
diferentes concentraciones de cromo. En ausencia de cromo los cristales de goetita tienen forma 
de aguja y un tamaño de partícula próximo a los 200 nm, por el contrario para concentraciones 
de cromo superiores al 3 % los cristales de goetita son elípticos y su tamaño de partícula 
disminuye considerablemente hasta 10 nm. Además de este hecho, Yamashita et al. [191] 
encontraron que para estas concentraciones de cromo (> 3%) la herrumbre experimenta un 
cambio desde selectividad aniónica a catiónica, es decir, pasa de fijar cargas positivas a 
negativas, lo que hace que los iones Cl- experimenten cierta repulsión por la herrumbre, 
dificultando su acceso a la interfase acero/herrumbre. 
El efecto que el níquel ejerce sobre la corrosión atmosférica del acero ha sido evaluado 
modificando su contenido en cuatro niveles composicionales: 0,12 %, 0,92 %, 1,69 % y 2,83 %. 
La presencia de níquel en la composición del acero ha disminuido considerablemente  la 
corrosión atmosférica en todas las atmósferas consideradas: rural, urbana, industriales y marinas, 
tras únicamente un año de exposición (Figura 35). La resistencia a la corrosión atmosférica 





muestra la menor corrosión. La Figura 87 presenta un ejemplo representativo de la influencia que 
el contenido en níquel produce en la corrosión atmosférica. 
El ensayo acelerado de corrosión Cebelcor confirma también, la influencia positiva que el 
elemento aleante níquel ejerce sobre la corrosión del acero (ver Figura 59); la disminución de la 
corrosión del acero parece estabilizarse a concentraciones de níquel superiores al 1 % en los 
ambientes simulados rural, urbano, industrial y marino suave. En ambientes de mayor salinidad, 
como el ambiente marino severo simulado en el ensayo Cebelcor (ver Figura 59) o el ambiente 
salino del ensayo SAE J2334 (ver Figura 66), la corrosión del acero disminuye al aumentar el 














Por último, analizamos la contribución conjunta del cobre, cromo y níquel en la composición del 
acero 14 (0,50% Cu, 2,38 % Ni y 0,46 % Cr). Hemos seleccionado los más altos niveles de 
concentración de los elementos aleantes para acentuar el efecto que, de una u otra forma, hemos 
apreciado en los ensayos de corrosión atmosférica y en los ensayos cíclicos de 
humectación/secado. Podemos afirmar que la corrosión del acero está ligada fundamentalmente a 
la proporción de níquel, que el efecto del cromo es muy pequeño, aumentado sólo ligeramente la 



























Figura 87: Influencia del Ni en la corrosión atmosférica del acero en la atmósfera 





corrosión del acero debido al alto contenido en níquel de la aleación: un porcentaje medio de 
incremento de la corrosión del 3 % en los ensayos atmosféricos y un porcentaje algo superior, 
10 %, tratándose del ensayo cíclico Cebelcor. Queremos destacar que el efecto del cromo ha sido 
obtenido después de normalizar la contribución del niquel, ya que el acero 6 y el acero 14 no 
presentan exactamente el mismo contenido en níquel. 
En el ambiente de severa salinidad del ensayo cíclico SAE J2334, la presencia de cromo en la 
composición del acero es considerablemente perjudicial para la resistencia a la corrosión, hecho 
que no se observa en el ensayo Cebelcor a la mayor concentración salina. 
Si bien habrá que esperar a tener datos de corrosión atmosférica de mayor duración y 
velocidades de corrosión en estado estacionario, de todo lo comentado con anterioridad, para un 
año de exposición atmosférica, podemos anticipar que la aplicación de aceros patinables 
convencionales (aceros 7 y 11) en atmósferas rurales, urbanas e industriales moderadas puede ser 
aconsejable. En cambio, en atmósferas industriales con velocidades de depósito de SO2 
superiores a 20 mg/(m2d) convendría aumentar la proporción de cromo y especialmente la de 
níquel en una proporción acorde a la agresividad de la atmósfera. En atmósferas marinas, con 
velocidades de depósito de iones cloruro superiores a 3 mg/(m2d), resulta imprescindible la 
adición de níquel al acero (1-3 %), y la eliminación completa del cromo, confirmándose la 
filosofía de diseño de aceros patinables avanzados para uso en atmósferas marinas seguida por 
Nippon Steel [188, 192, 193]. 
Los ensayos de pérdida de masa son absolutamente esenciales en los estudios de corrosión 
atmosférica y constituyen el método más fiable para la selección de una u otra composición de 
acero. Son, por tanto, los ensayos que finalmente corroboran mediante datos reales de campo las 
diferentes teorías sobre la acción de los elementos aleantes en la corrosión atmosférica de los 
aceros patinables. No obstante, a pesar de resultar imprescindibles para la aplicación práctica de 
los aceros patinables, no informan sobre las causas y mecanismos de los procesos de corrosión 
atmosférica. Esta carencia la hemos tratado de solventar en nuestra investigación, por ejemplo 
mediante ensayos electroquímicos, tratando de conocer el papel que desempeñan los elementos 
aleantes en el proceso corrosivo. Los ensayos electroquímicos de polarización sobre los aceros 



















Potencial vs ESH (V)
Ac. 1: 0,29 % Cu 
Ac. 4: 0,27 % Cu, 0,92 % Ni 
Ac. 5: 0,27 % Cu, 1,69 % Ni 
Ac. 6: 0,28 % Cu, 2,83 % Ni 
Ac. 7: 0,26 % Cu, 0,50 % Cr 
Ac. 11: 0,54 % Cu, 0,54 % Cr 
Ac. 14: 0,50 % Cu, 2,38 % Ni, 0,46 % Cr 
 
no presentan comportamientos electroquímicamente muy diferentes, es decir, la resistencia a la 
transferencia de carga en la corrosión del acero desnudo no parece estar afectada por pequeños 
cambios composicionales realizados mediante la adición de elementos aleantes como el Cu, Cr y 
Ni. Así pues, el efecto de los elementos aleantes en el aumento de la resistencia a la corrosión 










De acuerdo con Stratmann et al. [73, 194], la adición de cobre al acero retrasa la cinética de la 
reacción catódica de reducción del oxígeno durante el período de secado de la capa de 
herrumbre, de ahí la importancia de la existencia de ciclos de humectación y secado en el 
funcionamiento de los aceros patinables. Ello es debido a que la incorporación de cobre a las 
fases de herrumbre cambiaría la conductividad electrónica de la herrumbre (Fe2CuO4, aislante, 
vs. Fe3O4, conductor) y/o sus propiedades electro-catalíticas. 
Para el caso del cromo, Kamimura y Stratmann [81] señalan que la adición de Cr al hierro, del 
mismo modo que en el caso del cobre, decrece notablemente el consumo de oxígeno durante el 
período de secado, limitando la reacción de transferencia de carga. 
Figura 88: Curvas de polarización obtenidas con electrodo de disco rotatorio de los aceros desnudos en 





½ O2 + H2O + 2e
-
 
 2 OH-     (2) 
Además, aunque de un modo secundario, la presencia de cromo inhibe la reducción de la 
herrumbre durante la etapa de humectación, decreciendo la formación de estados 
Fe2+ (Fe.OH.OH) en la estructura de lepidocrocita. 
γ-FeOOH + H+ + e-  γ-Fe.OH.OH (Lepidocrocita reducida sobre los cristales de γ-FeOOH) (14) 
Si convenimos que una herrumbre protectora se diferencia de otra, que no lo es, por su superior 
compacidad, asociada a una mayor proporción en su composición de goetita nanofásica, con un 
tamaño de partícula inferior a 15 nm (superparamagnética), podríamos concluir que los 
elementos aleantes favorecen la disminución del tamaño de partícula durante la cristalización de 
la fase goetita. Si esto es así, los elementos aleantes tendrían dos alternativas para actuar en el 
proceso de cristalización: a) disminuyendo el radio crítico o tamaño mínimo necesario donde la 
variación de la energía libre comienza a favorecer la nucleación de goetita y b) distorsionando o 
desmoronando la estructura cristalina de la fase goetita por formación de una solución sólida 
sustitucional (los elementos aleantes sustituirían posiciones de la red cristalina que deberían ser 
ocupadas por el hierro) o intersticial (los elementos aleantes se encuentran situados en los 
intersticios de la estructura cristalina). 
La disminución del radio crítico puede ocurrir si los elementos aleantes actúan como agentes 
nucleantes, favoreciendo la nucleación heterogénea. Significa que los iones de hierro (Fe2+ o 
Fe3+), generados por la oxidación del acero, y los respectivos contraiones constituyen una 
disolución sobresaturada a partir de la cual se formará el primer núcleo cristalino, 
preferentemente en aquellos lugares donde la composición es diferente al hierro, ya sea en la 
superficie de acero o en gérmenes de iones aleantes (partículas con un radio inferior al crítico 
que todavía no constituyen un núcleo). Este mecanismo es perfectamente viable, los elementos 
aleantes podrían favorecer la nucleación de goetita en un mayor número de lugares de reacción, 
distribuyéndose uniformemente por toda la superficie del acero y disminuyendo el tamaño de 
partícula respecto a la nucleación homogénea (en ausencia de elementos aleantes). Sin embargo, 
este mecanismo no diferencia el efecto de los elementos aleantes y no explicaría por qué unos 





Respecto a la segunda alternativa, es decir, distorsión o desmoramiento de la estructura cristalina 
de la fase goetita, requiere que los elementos aleantes, en forma de iones, pasen a formar parte de 
su estructura cristalina y para que esto ocurra es condición necesaria una previa disolución de los 
mismos en el medio. 
La Tabla 34 muestra los potenciales estándar de reducción (serie electroquímica) de los 
diferentes elementos aleantes que hemos utilizado para la fabricación de los aceros patinables 
[195], así como su proporción en peso en la composición de un acero patinable convencional 
(ASTM A588 B). Valores de potencial de electrodo (potencial de corrosión del acero patinable) 
superiores al potencial estándar correspondiente (Men+/Me0) favorecen la oxidación, siendo 
estable la forma iónica (Men+). Por el contrario, cuando el potencial de electrodo es inferior al 
potencial estándar correspondiente, la reacción de reducción está favorecida y es estable la forma 
metálica (Me0) [111]. 
Tabla 34: Serie electroquímica de los elementos aleantes utilizados en la fabricación de los aceros patinables 
ASTM A588 B 
(% en peso) 
Semirreacción de 
reducción 
(Men+ + n e- ↔ Me0) 
Potencial estandar 
(E0/mV vs. ECS) 
Cu:          0,2-0,4 Cu2+ + 2 e- ↔ Cu0 101 
Ni:                 0,5 Ni2+ + 2 e- ↔ Ni0 -498 
Fe:             ~ 97 Fe2+ + 2 e- ↔ Fe0 -688 
Cr:            0,4-0,7 Cr3+ + 3 e- ↔ Cr0 -985 
Si comparamos el potencial estándar de cada elemento aleante con respecto al del hierro, 
observamos que el cromo es el elemento aleante más activo, posee incluso más avidez a 
disolverse que el hierro y por tanto, desde el punto de vista termodinámico, su disolución está 
favorecida. Por el contrario, el cobre es el elemento aleante más noble, requiere potenciales de 
corrosión superiores a  101 mV vs. ECS para estabilizar su forma iónica (Cu2+) en disolución, es 
decir, condiciones más oxidantes que no siempre parecen alcanzarse. Por último, el níquel, 
aunque ligeramente menos activo que el hierro, presenta un valor de potencial estándar (-498 mV 






El ensayo cíclico de humectación/secado Cebelcor nos ha permitido seguir la evolución que 
experimenta el potencial de corrosión de los distintos aceros patinables en cada medio simulado, 
durante todo el ensayo (ver Figura 26). Inicialmente observamos que el potencial de corrosión 
presenta valores negativos, desde -300 mV vs. ECS (ambiente rural simulado) hasta 
- 500 mV vs. ECS (ambiente marino severo simulado). Por tanto, desde los primeros estadios de 
corrosión, a excepción del cobre, todos los elementos aleantes, junto con el hierro, tienen 
tendencia a oxidarse y pueden pasar a formar parte de la disolución en su forma iónica (Fe2+, 
Cr3+ y Ni2+). A partir de este momento, nuevos ciclos de humectación y secado van polarizando 
anódicamente el potencial de corrosión haciendo que éste adopte valores más nobles, tendiendo a 
estabilizarse en unos u otros valores de potencial en función de la agresividad del medio [108, 
196, 197]. Sin embargo, no en todos los ambientes simulados se han alcanzado potenciales de 
corrosión superiores a 101 mV vs. ECS, necesarios para producir la oxidación de cobre a su 
forma iónica Cu2+. Únicamente se han alcanzado valores de potencial de corrosión superiores al 
potencial estándar del par (Cu2+/Cu0) en aquellos ambientes (rural, urbano e industrial) en los 
que la herrumbre formada sobre acero patinable presentó un carácter más protector, con 
potenciales de corrosión próximos a los 200 mV vs. ECS. Parece que la oxidación del cobre 
requiere que la herrumbre ejerza cierta protección sobre el acero base, para alcanzar así 
condiciones suficientemente oxidantes para disolverse en el medio. Es decir, si se incorpora en la 
red cristalina de la fase goetita debe ser un proceso lento porque las condiciones oxidantes 
requieren de un elevado grado de polarización anódica. Por tanto, parece más factible que el 
cobre actúe como un agente nucleante, disminuyendo el radio crítico de la incipiente estructura 
cristalina de goetita, a que lo haga como un elemento distorsionador de la misma. Un resultado 
que quizás apoye esto último es haber observado que la corrosión del acero disminuye con el 
aumento de cobre en los ambientes marinos simulados (SAE J2334 y marino severo (Cebelcor)), 
donde el potencial de corrosión es inferior al potencial estándar del par (Cu2+/Cu0). En cambio, a 
diferencia del cobre, los iones Cr3+ y Ni2+ son estables desde el inicio de la corrosión, siendo 
muy factible que contribuyan en la distorsión de la fase goetita. 
Un factor que hasta ahora no hemos tenido en cuenta es el tamaño del radio iónico de los 
elementos aleantes. La Tabla 35 muestra los radios iónicos de los elementos aleantes cuando 






Tabla 35: Radio iónico de los iones correspondientes a los elementos aleantes con índice de coordinación 6 
Elemento aleante Radio iónico (Ri) (Å) Ri (Me
n+)/ Ri (Fe3+) 
Cu2+ 0,73 1,33 
Ni2+ 0,69 1,25 
Fe3+ 0,55 1 
Cr3+ 0,62 1,13 
La estructura cristalina de la goetita consiste en un empaquetamiento hexagonal compacto de 
aniones (O2- y OH-), apilados a lo largo de la dirección [010], con los iones Fe3+ ocupando la 
mitad de los huecos octaédricos. Cada ion Fe3+ está rodeado de tres aniones O2- y tres aniones 
OH-, formando unidades octaédricas tipo FeO3(OH)3, cuya disposición se utiliza habitualmente 
para describir a la estructura cristalina de la fase goetita de la siguiente manera: dobles cadenas 
de octaedros que están ocupados por iones Fe3+, separadas a su vez por dobles cadenas de 
octaedros que se encuentran desocupados [27]. 
Si el tamaño del radio iónico de los elementos aleantes es similar o inferior al volumen que 
ocupa el ion Fe3+ en los huecos octaédricos, los iones de los elementos aleantes podrán sustituir 
físicamente a los iones Fe3+, de lo contrario no tendrían otra posibilidad más que alojarse en los 
intersticios que constituyen las dobles cadenas de octaedros vacíos. De acuerdo a esto, el ion 
Cr3+ es un buen candidato a la sustitución de iones Fe3+ en huecos octaédricos, mientras que los 
iones Ni2+ y Cu2+ tienen más posibilidades de alojarse en las dobles cadenas de octaedros 
vacantes, ya que poseen volúmenes superiores al 25 % respecto al hueco octaédrico que ocupa el 
ion Fe3+. 
En la actualidad se están aplicando nuevas técnicas que requieren el uso de radiación sincrotrón 
para elucidar la estructura de la herrumbre a nivel atómico (nanoestructura). Concretamente 
Kimura et al. [77, 84, 198], mediante espectroscopía de estructura fina por absorción de rayos X 
(XAFS), indican que el cromo puede formar unidades de octaedros tipo Cr(O,OH)6 en la 
herrumbre durante las etapas iniciales de corrosión (entre dos semanas a un año). Sin embargo,  





unidades de octaedros tipo Fe(O,OH)6, con lo que sugieren que los átomos de cromo no 
sustituyen a los átomos de hierro en la estructura cristalina de la fase goetita, es decir, no forman 
una solución sólida sustitucional [199]. Yamashita et al. [79, 80] concretaron aún más, 
localizando los iones Cr3+ enlazados a iones O2- en las dobles cadenas vacantes sin presentar 
ninguna geometría definida, lo que parece confirmar la formación de una solución sólida 
intersticial. Por tanto, indican que el ion Cr3+ puede formar aniones complejos si se enlaza con un 
número elevado de iones O2-, CrOx3-2x. Estos iones complejos serían voluminosos con lo que 
harían colapsar la estructura y formarían cristales ultrafinos de goetita. La herrumbre fijaría carga 
negativa, presentaría selectividad catiónica y dificultaría la penetración de iones Cl- o SO42- al 
presentar carga negativa. Más tarde Konishi et al. [200] indicaron que el cromo, en realidad, no 
se encuentra posicionado en un lugar específico de la estructura cristalina de un constituyente de 
la herrumbre, sino que el cromo o bien una molécula o anión que contenga al cromo, se localiza 
en la superficie de los límites de grano de las partículas cristalinas de la herrumbre. 
A diferencia del Cr3+, los iones Ni2+ parecen encontrarse localizados en un lugar específico de la 
estructura cristalina de algún constituyente de la herrumbre, que en principio podría ser 
magnetita o akaganeita. Kimura et al., [84] son partidarios de que los iones Ni2+ se encuentran 
situados en huecos octaédricos correspondientes a la estructura de la magnetita, de tal forma que 
sustituye parcialmente a iones Fe2+ y estabiliza una nueva fase en la herrumbre, Fe2NiO4. 
Inicialmente se forman nuevas unidades de (Fe,Ni)O6 que alteran la morfología de la herrumbre, 
precipitando Fe2NiO4, lo que proporciona mayores lugares para la nucleación de la 
nanoestructura de Fe(O,OH)6, formando una herrumbre densamente empaquetada por granos 
finos. Sin embargo, la razón a la cual atribuyen el beneficio de alear aceros patinables con 
elevados contenidos en Ni radica en que esta nueva fase (Fe2NiO4) presenta selectividad 
catiónica, incrementando la carga negativa en la superficie de la herrumbre con respecto a una 
formada únicamente por FeOOH. La incorporación de iones divalentes, Ni2+, dentro de la capa 
interna de la herrumbre produce un descenso en el punto isoeléctrico de la misma de 10,3 a 5,8, 
ya que se encuentran sobre lugares con carga efectiva negativa comparado con los iones 
trivalentes [85, 86]. Por tanto, favorecen el cambio hacia una selectividad catiónica de la 
herrumbre interna donde ésta acumula Na+ en lugar de Cl-, formándose FeOO-Na+, que impide 





expulsados de la interfase metal/herrumbre, protegiéndolo durante un mayor periodo de tiempo 
en ambientes de elevada salinidad. 
En cuanto al cobre resulta sorprendente la escasa atención recibida en los estudios 
nanoestructurales de herrumbres atmosféricas realizados mediante radiación sincrotrón. No 
hemos encontrado estudios relevantes que indiquen su posible disposición dentro de la red 
cristalina de la fase goetita, a la que asociarle el efecto beneficioso que genera el cobre en la 
resistencia a la corrosión atmosférica de aceros patinables. Únicamente algún estudio comenta 
que se produce la precipitación de fases de CuOx, lo que aumenta el número de lugares de 
nucleación, disminuye el tamaño de partícula y acaba generando una herrumbre densamente 
empaquetada. Parecen indicar que el cobre se sitúa en las dobles cadenas de octaedros vacantes 
de iones Fe3+ [84]. Sin embargo, esta información no procede de un análisis detallado de 
espectros XAFS como ocurre con el cromo y el níquel. 
5.5 Efecto del tipo de atmósfera 
Naturalmente, las condiciones medioambientales afectan en gran medida al comportamiento 
atmosférico de los aceros patinables. Sin embargo, está afirmación que hoy en día nos parece 
obvia, no siempre lo fue. Por ejemplo, Kihira y Kimura [201] comentan que en Japón existía una 
creencia errónea dentro de la industria del acero acerca del comportamiento en la atmósfera de 
los aceros patinables. Pensaban que la herrumbre formada sobre estos aceros tenía un 
comportamiento casi "mágico" e impedía que la corrosión del sustrato de acero patinable 
progresase en cualquier ambiente en el que fuera expuesto. A pesar de la opinión de los 
investigadores científicos (Copson [137], Larrabee [131] y Laque [202]), que ya en la década de 
los años 50 habían comprobado experimentalmente el efecto del tipo de atmósfera en el 
comportamiento de los aceros patinables, aquel pensamiento se extendió hasta la década de los 
años 70. Debido a ello, en las etapas iniciales de introducción de los aceros patinables en la 
industria de la construcción, estos aceros se usaron en atmósferas marinas o costeras e incluso en 
inmersión en agua de mar, donde no se forma una capa de herrumbre protectora y el acero 
patinable se corroe de igual manera que el acero al carbono [201]. Por tanto, no resulta extraño 
que existiera en Japón un elevado porcentaje de estructuras de acero patinable en estado 





de la estructura hasta un 20 % respecto al establecido inicialmente [140]. Por supuesto, existían 
muchas otras aplicaciones del acero patinable en atmósferas de moderada agresividad, donde el 
comportamiento atmosférico de la estructura era óptimo, formando una capa de herrumbre de 
escaso espesor, uniforme, compacta y protectora, que aumentaba la durabilidad de la estructura. 
Dada la ambigüedad del término "moderada agresividad", existe actualmente cierta 
incertidumbre en cuanto a los límites de aplicación de los aceros patinables, y esto es debido, 
principalmente, al hecho de que las atmósferas inicialmente eran clasificadas mayoritariamente 
en términos puramente cualitativos  (rural, urbana, industrial, o marina), basados en una 
apreciación subjetiva de los factores contaminantes y omitiendo, en ocasiones, la variable de 
humedad relativa del ambiente [90]. De esta forma, diferentes autores [89, 177] podían clasificar 
atmósferas con semejantes niveles de contaminación de manera distinta (especialmente 
atmósferas urbanas o industriales), con lo que extraían conclusiones contradictorias acerca de la 
aplicación de aceros patinables en la atmósfera. 
Conviene recordar que un acero patinable expuesto a la atmósfera no debe experimentar una 
corrosión estacionaria superior a 6 µm/año durante su vida en servicio, de lo contrario esa 
atmósfera sería considerada inadecuada para el uso del acero patinable sin pintar. Partiendo de 
esta premisa, que hemos ido pormenorizando a lo largo de la presente tesis, entraremos a valorar 
la idoneidad de usar o no acero patinable, en función de la atmósfera de exposición, a partir del 
comportamiento de nuestros aceros patinables fabricados en el CENIM, expuestos durante 1 año 
a las diferentes atmósferas consideradas en el estudio: El Pardo, Madrid, Avilés, Kopisty, Cabo 
Vilano 30 y Cabo Vilano 75 (ver Tabla 11).  
La corrosión estacionaria se obtiene a partir de ensayos de exposición atmosférica de larga 
duración (por lo general > 10 años), tras realizar un ajuste de los datos de pérdida de masa a 
ecuaciones predictivas, p.ej. ecuación de decrecimiento exponencial. Por tanto, la corrosión 
atmosférica de acero patinable tras 1 año de exposición difiere de la corrosión en estado 
estacionario. No obstante, el dato del 1er año de exposición, es un dato muy útil que permite 
evaluar la corrosividad del ambiente, ya que comprende la reacción inicial del acero desnudo 





parámetro o constante A, que forma parte de la ecuación predictiva más empleada en corrosión 
atmosférica donde C es la corrosión del acero después de un tiempo t, y A y n son constantes.  
 C = Atn      (41) 
En la atmósfera rural de El Pardo y la atmósfera urbana de Madrid, los aceros patinables 
convencionales han experimentado corrosiones en torno a 10 µm después de un año de 
exposición. Para que este valor de corrosión fuera mantenido en el tiempo (corrosión 
estacionaria), la herrumbre debería desprenderse a medida que el acero se corroe. Sin embargo, 
la herrumbre formada es compacta y adherente, con lo que ejercerá un cierto efecto barrera que 
irá atenuando la corrosión en mayor o menor medida hasta alcanzar un valor estacionario muy 
probablemente inferior a 6 µm/año. Si bien la presencia de níquel en los aceros patinables 
avanzados disminuye significativamente la corrosión en esos ambientes, todo indica que no sería 
necesaria su aplicación, y que bastaría con la aplicación de aceros patinables convencionales. 
Las dos atmósferas industriales consideradas, Avilés y Kopisty, presentan un mayor grado de 
corrosividad con respecto a las dos atmósferas anteriores (El Pardo y Madrid), debido 
principalmente a dos factores: a) un mayor tiempo de humectación (~ 45%) y b) la presencia de 
SO2 en el ambiente, 4,6 mg/(m2d) (Avilés) y 14,2 mg/(m2d) (Kopisty).  
Los aceros patinables convencionales experimentan corrosiones del orden de 27 µm en el primer 
año de exposición, mientras que el acero patinable (3 % Ni) disminuye un 20 % la corrosión en 
el mismo periodo de tiempo. La herrumbre formada en estas dos atmósferas industriales es 
compacta, adherente, está estructurada en dos capas y su composición no difiere en ambos tipos 
de aceros (convencionales y avanzados) de la de un acero patinable con características 
protectoras en sus primeros años de exposición. De igual forma que antes, la presencia de la 
herrumbre irá disminuyendo progresivamente la corrosión del acero con respecto a la del primer 
año. Sin embargo, y a pesar de que no existe un factor de alerta en la herrumbre que haga 
sospechar de una futura corrosión anómala, desconocemos si el valor definitivo de la corrosión 
estacionaria será menor a 6 µm/año. Para ello, como hemos comentado anteriormente en esta 
memoria, confeccionamos la Figura 74, que por su importancia y para comodidad del lector se 





patinable convencional (ASTM A-242) después de 8 años de exposición (cuando ya se ha 
alcanzado el estado estacionario) en un amplio número de atmósferas con distinta velocidad de 







Figura 74: Variación de la velocidad de corrosión del acero patinable convencional 
con el contenido de SO2 de la atmósfera [90] 
Encontramos que niveles de SO2 superiores a 20 mg/(m2d) suelen promover velocidades de 
corrosión de aceros patinables convencionales superiores a 6 µm/año. Por tanto, atendiendo a 
este criterio, pensamos que los aceros patinables convencionales son adecuados para atmósferas 
industriales semejantes a las de Avilés o Kopisty, no ocurriendo lo mismo para atmósferas 
industriales con velocidades de depósito superiores a 20 mg SO2/(m2d), donde sería necesaria la 
aplicación de aceros patinables avanzados o bien aceros patinables convencionales con un 
sistema protector de pintura. 
Desafortunadamente no existe un volumen de información abundante como para estimar el nivel 
crítico de SO2 capaz de ser tolerado por aceros patinables avanzados con elevados contenidos en 
níquel. Sería necesario un estudio de larga duración con estos aceros para confirmar lo que desde 
el primer año de exposición se observa: los aceros patinables avanzados experimentan menores 
corrosiones y por tanto, es de prever que admitan niveles críticos moderadamente superiores a 
20 mg SO2/(m2d). 





















En España, el nivel de SO2 en el aire está regulado por el Real Decreto 102/2011, publicado en el 
boletín oficial del estado (BOE) con relación a la mejora de la calidad del aire [203]. Esta 
normativa de cumplimiento europeo establece que no deben superarse 20 µg/m3 de SO2 en un 
año civil e invierno, lo que equivale a una velocidad de depósito de 16 mg SO2/(m2d), por 
encima del cual pueden producirse efectos nocivos para algunos receptores como plantas, árboles 
o ecosistemas naturales. Este nivel de SO2 de obligado cumplimiento nos hace pensar que, en 
general, los aceros patinables convencionales serían adecuados en la mayoría de atmósferas 
contaminadas por SO2 existentes en España, donde el tiempo de humectación no suele ser 
elevado. 
La salinidad de las atmósferas marinas la constituyen las partículas salinas procedentes del mar 
(aerosol marino), formando un conjunto de pequeñas gotas salinas de 0,1 a 20 µm de diámetro 
[204]. Éstas se generan inicialmente debido a la turbulencia que produce la rotura de las olas, que 
forma burbujas de aire en el agua que colapsan en la superficie del mar; alrededor de 300.000 
burbujas/(m2s) se forman en la superficie del agua de mar como consecuencia de la rotura de una 
ola [205]. Parte de la energía libre superficial de una burbuja se convierte en energía cinética, 
proyectando a la atmósfera un chorro de agua a alta velocidad por el colapso de las burbujas. 
Este chorro de agua proyectada es inestable y se fragmenta, por un lado en gotas peliculares con 
un diámetro inferior a 4 µm [206], y por otro, en ―jet drops‖, o conjunto de hasta 10 gotas con un 
diámetro aproximado del 10 % del diámetro de las burbujas de aire formadas inicialmente. 
Finalmente, el agua se evapora dejando el aerosol de partículas salinas a disposición del viento 
que se encargará de transportarlas en aquellas direcciones preferentes, pudiéndose depositar 
sobre estructuras situadas tierra adentro [207]. Una vez depositadas sobre la superficie metálica, 
estas partículas (mayoritariamente NaCl), dado su carácter higroscópico son capaces de absorber 
moléculas de agua procedentes del aire a humedades relativas inferiores al 100 %, manteniendo 
húmeda la superficie durante más tiempo (Tabla 36). El NaCl es capaz de disolverse formando 
una disolución (delicuescencia) a una humedad relativa del 75 % [208], aunque se ha informado 
que empieza a absorber humedad incluso al 70 % HR [209]. 
Estas partículas producen un aumento de la fuerza iónica y conductividad del medio, 
favoreciendo y acelerando el proceso corrosivo [210]. En concreto, la conductividad del agua de 





Figura 89: Variación de la salinidad con la distancia a la costa en Barcelona (España) [215, 216] 
Europea para consumo humano, portando en disolución una cantidad de cloruros 75 veces mayor 
que el agua potable [211]. 
Tabla 36: Humedades relativas críticas para diferentes sales [212-214] 
Humedad relativa crítica (%) 
NaCl MgCl2 6H2O CaCl2 6H2O KCl SrCl2 6H2O Na2SO4 6H2O Mg2SO4 7H2O 
75 33 29 84 71 75 83 
La salinidad atmosférica disminuye con la distancia a la costa. A menos que la topografía local 
tenga características singulares, la salinidad de una atmósfera marina se reduce de forma severa 









En Japón, dada su condición de isla, han dividido el país en diferentes zonas interiores [217], 
donde para cada una de ellas se especifica la distancia a la costa mínima en la que es posible 
aplicar acero patinable convencional sin pintar, sin necesidad de realizar un estudio previo sobre 
la salinidad atmosférica del lugar. Por ejemplo en la costa del océano Pacífico existen dos zonas 
(Norte ≥ 2 km y Sur ≥ 1 km  y otras dos en la costa del mar del Japón (Norte ≥ 20 km y Sur ≥ 5 




























km) [192]. Estas distancias, tierra adentro, aseguran velocidades de depósito de iones cloruro 
inferiores a 3 mg/(m2d) [143], valor aceptado en Japón, y que pensamos es demasiado restrictivo. 
De hecho, de acuerdo a la norma ISO 9223, un nivel de salinidad semejante corresponde a la 
categoría de salinidad S0 (≤ 3 mg Cl-/(m2d)), la categoría más baja de salinidad atmosférica, 
dentro de la cual se encuentran las atmósferas rurales. En realidad, desde un punto de vista 
estricto, incluso la atmósfera rural de El Pardo, situada en una zona boscosa cerca de una zona 
residencial de Madrid, por tanto muy alejada del mar (352 km), no sería adecuada para la 
aplicación de acero patinable sin pintar, debido a que posee una salinidad atmosférica 
(3,6 mg Cl-/(m2d)) ligeramente superior al nivel crítico de cloruros que establece Japón. 
Por ello, en la investigación hemos considerado dos niveles superiores de salinidad atmosférica 
(30 mg Cl-/(m2d) y 75 mg Cl-/(m2d)), con la idea de establecer un nivel crítico menos exigente 
que en Japón y, a la vez, más realista para la aplicación de aceros patinables sin necesidad de 
pintar. La atmósfera marina Cabo Vilano 30 presenta una categoría de salinidad S1 (3 < S ≤ 60 
mg Cl-/(m2d)), mientras que Cabo Vilano 75 es una atmósfera más agresiva, próxima al límite 
inferior de la categoría de salinidad S2 (60 < S ≤ 300 mg Cl-/(m2d)). Un nivel de salinidad 
superior a este último, difícilmente propiciará la formación de una herrumbre protectora sobre 
acero patinable, y a día de hoy es totalmente inadmisible, de ahí que hayamos descartado a priori 
tales niveles de salinidad. 
Atendiendo a la corrosión experimentada tras el primer año de exposición, observamos que 
ambas atmósferas marinas son las que producen el mayor grado de corrosión en los aceros y que 
existe, como es sabido, una correlación directa entre salinidad y corrosión. Como fue comentado 
en el apartado 3.6.2, la atmósfera de Cabo Vilano 30 se encuentra en la categoría de corrosividad 
C3 de la norma ISO 9223 [97], en tanto que la atmósfera Cabo Vilano 75 pertenece a la categoría 
C4. En estas atmósferas la corrosión del acero patinable convencional en el primer año fue de 
33 µm y 52 µm respectivamente. Por el contrario, el acero patinable avanzado (3 % Ni) 
experimentó en ambas atmósferas corrosiones un 20 % menores respecto a los aceros patinables 
convencionales. 
A excepción del espesor, las características generales de la herrumbre formada en ambas 





avanzado), es decir: a) la herrumbre es adherente, b) no tiende a exfoliarse, lo que habitualmente 
ocurre en atmósferas de severa salinidad, c) muestra una textura más rugosa con respecto a la 
formada en las atmósferas rural, urbana e industriales, síntoma de menor compacidad, y d) 
presenta dos capas estructuradas, donde la fase goetita predomina en la capa interna y la fase 
lepidocrocita en la capa externa. 
A la espera de información a mayores tiempos de exposición atmosférica que nos indiquen con 
mayor precisión la velocidad de corrosión en estado estacionario y su aproximación o lejanía al 
criterio establecido de 6 µm/año, desde el punto de vista composicional no existe una señal que 
indique, tras un año de exposición, que alguna de las dos atmósferas marinas consideradas sea 
inadecuada para la aplicación de nuestros aceros patinables sin pintar, tanto convencionales 
como avanzados. Habitualmente, el primer indicio que debe hacer reconsiderar tal aplicación es 
la formación de akaganeita, oxihidróxido de hierro que siempre está presente en los productos de 
corrosión de herrumbres no protectoras formadas en atmósferas marinas. Otro indicio podría ser 
la presencia de una elevada proporción de maghemita o magnetita, óxidos de hierro cuya 
formación se ve favorecida en ambientes con altos tiempos de humectación; como se ha 
comentado anteriormente, la higroscopicidad de las partículas salinas aumenta el tiempo de 
humectación de la superficie de acero. Ninguno de estos dos factores ha sido identificado en las 
herrumbres formadas en las dos atmósferas marinas ubicadas en Cabo Vilano.  
La situación es diferente desde el punto de vista de la velocidad de corrosión estacionaria. En un 
artículo pendiente de publicación, Morcillo et al. [218] elaboraron la Figura 90, en la que se 
aprecia como un acero patinable convencional (ASTM A-242), expuesto al aire libre, nunca 
alcanza velocidades de corrosión estacionarias inferiores a 6 µm/año en atmósferas marinas, 
independientemente de la categoría de corrosividad de las mismas. En consecuencia, los aceros 
patinables convencionales que han estado expuestos a las atmosferas marinas de Cabo Vilano 30 
(categoría de corrosividad C3) y Cabo Vilano 75 (categoría de corrosividad C4) tampoco serían 
apropiados en semejantes atmósferas y necesariamente deberían ser pintados para cumplir el 





 Los aceros patinables avanzados reducen notablemente (aproximadamente un 20 %) la corrosión 
atmosférica en las atmósferas marinas de Cabo Vilano con respecto a los convencionales, no 
obstante, al igual que ocurría para las atmósferas industriales, la bibliografía carece de ensayos 
atmosféricos de larga duración en los que se hayan expuesto aceros patinables avanzados, 
semejantes a los de esta investigación, en atmósferas marinas. Por tanto, no podemos asegurar 
mediante los datos de 1 año de exposición que los aceros patinables avanzados sean capaces de 
satisfacer el criterio de velocidad de corrosión estacionaria inferior a 6 µm/año. 
La corrosión de estos aceros patinables avanzados irá disminuyendo conforme avance el tiempo 
de exposición, de modo que al cabo de 6-8 años de exposición, una vez alcanzado el estado 
estacionario, podríamos conocer la cercanía o lejanía al criterio establecido de 6 µm/año para la 
utilización del acero patinable sin pintar. 
Únicamente hemos encontrado en la bibliografía un estudio reciente [219] sobre el 
comportamiento en atmósferas marinas de un acero patinable (3 % Ni, 0,4 % Cu) similar a 
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Figura 90: Velocidad de corrosión estacionaria del acero patinable convencional ASTM A-242 en atmósferas 

















 Datos reales de exposición atmosférica


























nuestro acero 6 (2,83 % Ni, 0,28 % Cu); las salinidades de las atmósferas marinas eran 18, 42 y 
103 mg Cl-/(m2d).  
Un tratamiento matemático realizado con los limitados datos obtenidos en este estudio para una 
salinidad de 18 mg Cl-/(m2d) (Figura 91) nos indica que el acero patinable avanzado alcanzaría 
una corrosión en el estado estacionario de 6 µm/año tras aproximadamente 8 años de exposición. 
Se trata de un tiempo de exposición razonable en el que habitualmente los aceros patinables 
alcanzan su velocidad de corrosión estacionaria [218], lo que nos hace pensar que los aceros 
patinables avanzados al menos pueden llegar a tolerar atmósferas marinas con semejantes niveles 
de salinidad atmósferica. 
En cuanto al ambiente marino de 103 mg Cl-/(m2d), en ese mismo estudio los autores 
encontraron herrumbres completamente exfoliadas de aceros patinables avanzados, síntoma de 
atmósferas demasiado agresivas incluso para aceros patinables avanzados. Por último, para el 
ambiente marino con 42 mg Cl-/(m2d), únicamente informan de dos datos de exposición 
atmosférica, lo que imposibilita hacer un ajuste a un decaimiento exponencial.  
Figura 91: Resultados de ensayos de exposición en la atmósfera marina de 18 mg/(m2d) y decaimiento 





Aunque nuestra investigación sigue abierta y pronto tendremos datos de 3 años de exposición, 
todo hace indicar que para salinidades hasta 30 mg Cl-/(m2d) podremos tener herrumbres 
protectoras que nos permitan utilizar el acero patinable avanzado sin pintar, lo que no cabe 
esperar en la atmósfera marina de 75 mg Cl-/(m2d). Observaciones visuales de herrumbres 
formadas en Cabo Vilano 75 tras dos años de exposición muestran una textura notablemente 
rugosa y heterogénea, síntomas que indican que, probablemente, ni tan siquiera los aceros 















El futuro de los aceros patinables irá ligado a la superación de sus actuales limitaciones, 
especialmente en cuanto a su aplicación, sin pintar, en ambientes agresivos.  
Desde el punto de vista de la resistencia a la corrosión atmosférica los principales objetivos a 
conseguir serán: a) mayor resistencia, b) menores tiempos para la formación de capas protectoras 
de herrumbre, y c) su aplicabilidad en ambientes agresivos (atmósferas industriales y marinas). A 
su vez, los nuevos aceros patinables habrán de ser optimizados con respecto a sus propiedades 
mecánicas (resistencia, límite elástico, ductilidad, tenacidad a la fractura), soldabilidad, 
procesado y fabricación, coste y posibles efectos adversos para la salud. El incumplimiento de 
las exigencias actuales respecto a alguna de esas propiedades impediría su aplicación en 
estructuras reales. 
Hasta hace relativamente pocos años, el diseño de los aceros patinables desde el punto de vista 
anticorrosivo únicamente se realizaba de forma empírica, en base a ensayos de larga duración en 
diversas atmósferas (trabajos pioneros de Buck [9], Larrabee y Coburn [10], y Copson [137]). 
Actualmente, en base principalmente a consideraciones termodinámicas (diagramas de Pourbaix) 
y cinéticas (espectroscopía de impedancia electroquímica), es posible anticipar en cierto modo en 
laboratorio los efectos de los nuevos elementos aleantes en la morfología (MEB, DRX y 
Espectroscopía Mössbauer) y resistencia a la corrosión de las capas de herrumbre formadas sobre 
los nuevos aceros patinables. 
En cuanto a los elementos aleantes no convencionales que se están utilizando para mejorar las 
prestaciones de los nuevos aceros patinables se encuentran el wolframio, molibdeno, titanio, 
cobalto, calcio, aluminio, silicio, boro y tierras raras [220], así como una reducción importante 
en el contenido en carbono. Las tierras raras representan una vía esperanzadora en el campo de la 
corrosión atmosférica marina, no solamente por incrementar el nivel crítico de salinidad para el 
uso de aceros patinables sin pintar, sino porque además mejoran las propiedades mecánicas del 
acero, como resistencia y tenacidad a la fractura, e incluso afinan el tamaño de grano de la 
microestructura. 
Una de las principales aplicaciones de los aceros patinables sin pintar corresponde a la 
fabricación de puentes, que requieren un elevado número de uniones soldadas para su 
construcción. La soldabilidad de un acero es muy sensible a la composición del mismo, de hecho 




se han realizado modificaciones en la composición, como la disminución en el contenido en 
carbono para disminuir la templabilidad del acero, para evitar calentamientos previos o 
posteriores al proceso de soldeo. La estabilidad estructural de la soldadura del acero patinable ha 
sido estudiada en profundidad desde el punto de vista de las exigencias mecánicas de la unión, 
sin embargo, existe un cierto vacío de conocimientos con respecto a su comportamiento en 
exposición atmosférica. Precisamente, sobre este punto se está realizando una tesis doctoral en 
nuestro grupo de investigación. 
Por último, como se ha reseñado anteriormente, un estudio que tal vez sea de gran interés es 
aquél que analice la cinética de formación de la fase akaganeita con respecto al tiempo de 
exposición atmosférica, en función de la salinidad atmosférica del lugar, tanto en aceros al 












1. La herrumbre formada sobre los aceros patinables considerados en la presente 
investigación tiende a estratificarse en dos subcapas con distinta actividad frente a la 
luz polarizada, una interna inactiva (no coloreada) y otra externa activa (coloreada), 
independientemente de la atmósfera donde son expuestos. Contrariamente a la 
opinión de algunos investigadores que han trabajado en esta temática, la naturaleza 
dual de la capa de herrumbre no es una característica específica de los aceros 
patinables, ya que aceros de menor resistencia a la corrosión atmosférica (aceros al 
carbono o aceros al cobre) también generan herrumbres estratificadas. Esta 
estratificación es una condición necesaria pero no suficiente para explicar la 
capacidad más protectora de la herrumbre formada sobre los aceros patinables. 
2. La composición de la capa interna de la herrumbre (enriquecida en goetita) y la capa 
externa (enriquecida en lepidocrocita) no depende del contenido aleante del acero, 
ni tan siquiera del ambiente de exposición. Únicamente se requiere un mínimo de 
agresividad en la atmósfera de exposición para generar un volumen necesario de 
productos de corrosión que permita la localización preferente de goetita y 
lepidocrocita en los diferentes estratos. 
3. Los aceros patinables avanzados, gracias a la presencia de níquel en su 
composición, exhiben una mayor resistencia a la corrosión en todas las atmósferas 
(rural, urbana, industriales y marinas) y desde el primer año de exposición. 
4. La presencia de níquel en el acero aumenta la proporción de goetita nanofásica o 
superparamagnética (con tamaño de partícula inferior a 15 nm) en la capa interna de 
la herrumbre, lo que incrementa la compacidad y resistencia a la corrosión 
atmosférica. 
5. El aumento del contenido en cobre desde el 0,26 % al 0,54 % en un acero con un 
contenido en cromo del 0,50 %, no ha modificado sustancialmente la resistencia a la 
corrosión en las distintas atmósferas, confirmándose los resultados obtenidos por 
otros investigadores. 
6. Un aumento en la concentración de cromo del 0,08 % al 0,50 % disminuye 
ligeramente la corrosión atmosférica del acero al cobre (0,25 % Cu) en todas las 





7. La coloración de la herrumbre se torna más oscura a medida que aumenta el 
contenido de níquel en la composición del acero, mostrando una textura a su vez 
más lisa y homogénea. 
 
8. El comportamiento electroquímico de los aceros (convencionales y avanzados) sin 
exponer (desnudos) no parece estar afectado por pequeños cambios 
composicionales realizados mediante la adición de elementos aleantes como el Cu, 
Cr y Ni. 
9. La presencia de la herrumbre genera un mayor ennoblecimiento del potencial a 
circuito abierto sobre aceros patinables (convencionales y avanzados) que sobre el 
acero al carbono, mostrando un carácter más protector. 
10. De acuerdo con los criterios actualmente existentes basados en la experimentación 
científica, los aceros patinables convencionales, para su utilización sin proteger, son 
adecuados en atmósferas rurales, urbanas e industriales con velocidades de depósito 
de SO2 inferiores a 20 mg/(m2d), y su aplicación en atmósferas marinas está 
permitida solamente para niveles críticos de salinidad inferiores a 3 mg Cl-/(m2d). 
Atmósferas más agresivas con mayores concentraciones en SO2 y/o salinidad 
requieren imprescindiblemente la adición de níquel al acero. Aunque es necesario 
esperar a obtener en nuestra investigación resultados a mayores tiempos de 
exposición, los resultados obtenidos al cabo de un año permiten anticipar que los 
aceros patinables avanzados se puedan utilizar en atmósferas industriales con 
niveles de SO2 moderadamente superiores a 20 mg/(m2d) y, en atmósferas marinas 
con niveles de cloruro en torno a 30 mg/(m2d).  
11. Los ensayos cíclicos de humectación/secado Cebelcor y SAE J2334 son una 
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